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Etude ab initio d'alliages AlCu : phénomènes de ségrégation et
modication de la réactivité de surface vis-à-vis de O
Résumé : En présence d'éléments d'alliage, l'aluminium présente d'excellentes pro-
priétés mécaniques, obtenues grâce à un durcissement structural (alliages Al/Cu/Mg).
Ces alliages constituent ainsi des matériaux largement utilisés dans le domaine de
l'aéronautique. De plus, l'aluminium possède la capacité à former en présence d'oxy-
gène un oxyde très stable qui conduit à des revêtements utilisables à hautes tem-
pératures et présentant une bonne résistance à l'oxydation et à la corrosion dans
un environnement agressif. Vu les enjeux économiques associés à ces propriétés, la
compréhension des phénomènes à l'origine de la formation et de la microstructure
des dépôts ainsi que l'inuence de la présence du cuivre dans une surface d'alu-
minium sur l'adsorption de l'oxygène méritent d'être approfondie. Les deux axes
principaux de l'étude théorique que nous présentons sont l'étude de la ségrégation
du cuivre dans l'aluminium et l'étude de l'adsorption de l'oxygène atomique sur des
surfaces d'alliages Al-Cu. La théorie de la fonctionnelle de la densité est actuelle-
ment la méthode ab initio la plus adaptée pour accéder aux propriétés énergétiques
et électroniques de ces systèmes.
Pour une concentration massique en Cu inférieure à 4%, le diagramme des phases
expérimentale Al/Cu montre la formation d'une solution solide . Une augmentation
de la concentration en cuivre entraine la précipitation de cuivre sous la forme de
zones de Guinier-Preston1 et 2 (GP1 et GP2) puis du premier composé déni Al2Cu
(' métastable, puis  stable). Nos calculs montrent que pour des phases à des
concentrations en cuivre inférieures à 4%, une tendance à la formation d'une solution
solide est observée en accord avec le diagramme des phases expérimentale. Nous
discutons la stabilité d'alliages ordonnés Al/Cu en fonction de l'orientation de la
surface, de la concentration en atomes de cuivre et de leur position par rapport
à la surface. Les systèmes étudiés sont constitués d'une couche d'alliage dans un
massif d'aluminium. Des atomes de cuivre sont dans un premier temps substitués
à l'aluminium en surface. Cette couche est par la suite enterrée dans le massif. Les
énergies de ségrégation calculées indiquent que le système est plus stable quand
les couches d'alliage sont enterrées proche de la surface. La même tendance est
observée pour les zones de GP1 et GP2, modélisées par des agrégats de 3 atomes
de cuivre orientés selon la direction (100) dans l'aluminium (111). La substitution
d'une monocouche complète de cuivre dans une surface Al(100) montre quant à
elle une ségrégation du cuivre loin de la surface. L'ensemble des résultats indique
clairement que les propriétés géométriques et énergétiques des systèmes Al/Cusont
nettement dominées par une tendance préférentielle du cuivre à ségréger proche de
la surface Al(111).
Les surfaces nues ayant été étudiés, nous nous sommes ensuite intéressés à l'ad-
sorption de cuivre puis d'oxygène atomiques. Nous avons mis en évidence l'adsorp-
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tion thermodynamiquement favorisée du cuivre en positions cfc, hcp et ponté sur
une surface Al(111). L'adsorption est liée à un fort transfert électronique de la sur-
face du matériau vers l'adsorbat. Ce comportement est encore plus fort dans le cas
de l'adsorption de l'oxygène sur l'aluminium pur. En présence de cuivre, l'éner-
gie d'adsorption de l'oxygène est fortement réduite (déstabilisation du système).
Ce phénomène est d'autant plus important que le cuivre sera proche de la surface
d'aluminium et donc de l'adsorbat. Hormis la répulsion électrostatique, nous n'ob-
servons néanmoins aucune interaction entre l'atome de cuivre et l'atome d'oxygène.
La diminution de l'énergie d'adsorption de l'oxygène résulte essentiellement de la
compétition entre les transferts électroniques vers le cuivre et l'oxygène à partir de
la surface de l'aluminium.
Mots clés : Adsorption, alliages de surface, aluminium, cuivre, DFT, énergie de
surface, réactivité de surface, surface Al (100), surface Al (111), ségrégation de Cu.
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Ab initio study of Al/Cu alloys : segregation phenomena and
modication of the surface reactivity towards oxygen
Abstract : Aluminum is often alloyed to modify some of its intrinsic proper-
ties and various treatments such as precipitation hardening are needed to improve
its mechanical properties (Al/Cu/Mg alloys). The properties of these alloys are not
due simply to their chemical composition but are particularly inuenced by the
involved phases and the alloy microstructure. Copper-aluminum alloys that have
good mechanical properties are the most used alloys in the aeronautical eld. Alu-
minum has also the capacity to form a very stable oxide. Thus, it leads to high
temperature resistant coatings with good resistance to oxidation and corrosion in
aggressive environments. Therefore, investigating the origins of the microstructure
and the formation of the clusters as well as the inuence of the copper atoms in the
aluminum surface, on the oxygen adsorption is of crucial importance to comprehend
these phenomena at larger scales. This study investigates theoretically in one hand,
the copper segregation in aluminum and on the other hand, oxygen adsorption on
Al-Cu surface alloys. This work is carried out in the framework of the density func-
tional theory, which is at the moment the most adapted ab initio method to deal
with the structural and electronic properties of these systems.
According to the Al/Cu equilibrium phase diagram, at Cu atomic concentra-
tion lower than 4%, one is in presence of a solid solution . When increasing the
Cu concentration in the Al matrix, the Cu rst precipitate within the bulk into
Guinier-Preston1 and 2 (GP1 et GP2) zones and that later transformed to Al2Cu
(metastable ' and stable  phases). At low copper concentration (<4%at.), we ob-
serve a tendency to the formation of a solid solution at T=0 K. We investigated
surface alloys properties for varying compositions of a Cu doped Al layer in the Al
(111) surface then buried in the slab. Calculated segregation energies show that the
systems are more stable when the Cu doped layer is buried close to the surface.
The same results are observed for rst stage formation of GP zones, modelled by
doping Al (100) layers with Cu clusters in a Al (111) slab. However the segregation
of a full copper (100) monolayer in an Al (100) matrix shows a copper segregation
deep in the bulk. Our results t clearly into a picture of energetics and geometrical
properties dominated by preferential tendency to Cu-clustering close to the Al (111)
surface.
Clean surfaces being fully described, we studied the adsorption of copper and
oxygen atoms on clean Al (111) surface. We highlight a thermodynamically favoured
adsorption of copper atoms on Al (111) surface upon fcc, hcp and bridge adsorption
hollow-sites. The adsorption is related to the electronic transfer from the surface
towards the adatom. The adsorption is even stronger when adsorbing oxygen on
Al (111) surface. Nevertheless, in the presence of copper, the oxygen adsorption
energy is weaker (destabilization of the system). The energy decrease is even more
important as the copper is close to the surface, hence the adatom. Aside from the
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electrostatic repulsion, we observe no interaction between the copper and the oxygen
atoms. The adsorption energy diminution is essentially due to the competition bet-
ween the electronic transfers towards the copper and the oxygen from the aluminum
surface.
Keywords : (111) Al surface, (100) Al surface, adsorption, aluminum, copper, Cu
segregation, DFT, surface alloys, surface energy, surface reactivity.
Introduction
Les alliages aluminium-cuivre sont des matériaux largement utilisées dans le
domaine aéronautique. Ils présentent en eet d'excellentes propriétés mécaniques,
obtenues grâce à un durcissement structural (alliages Al/Cu/Mg). De plus, grâce à
la capacité de l'aluminium à former en présence d'oxygène un oxyde très stable, ce
sont des revêtements présentant une bonne résistance à l'oxydation et à la corrosion.
Cependant, ces dernières propriétés, particulièrement appréciées lors d'un usage
dans un environnement agressif, sont particulièrement inuencées par la nature des
phases en présence, ce que nous nous proposons d'étudier. La réactivité de surface
de ces matériaux mérite de plus d'être approfondie. Nous mettons en ÷uvre des
outils de la physico-chimie théorique.
En eet, la compréhension de ces systèmes et des processus physicochimiques les
régissant nécessite une connaissance détaillée de leur structure électronique. Dans
ce contexte, les états de surface jouent un rôle capital. Les propriétés électroniques
et structurales des surfaces, telles que les énergies de surfaces, les densités électro-
niques, le travail de sortie (Work function) ou les relaxations de réseau peuvent être
déterminées à partir de calculs ab initio, induisant un intérêt de plus en plus grand
de la communauté des expérimentateurs pour les calculs théoriques décrivant les
propriétés de surface des solides.
De nombreuses études expérimentales ont été eectuées sur le dépôt des métaux
purs mais peu concernent la formation de revêtements mixtes Al/Cu. Au niveau de
la chimie théorique, de nombreuses études concernant les métaux purs et la modéli-
sation des propriétés du solide et de sa surface sont disponibles. Et quelques études
ab initio visant la détermination des propriétés structurales et énergétiques de cer-
taines phases d'alliage (Al2Cu, Al4Cu9) ont permis d'obtenir des résultats en très
bon accord avec les observations expérimentales pour la détermination de propriétés
thermodynamiques et énergétiques, validant le choix de l'utilisation de méthodes ab
initio pour de tels systèmes.[1, 2]
Nous choisissons de mettre en ÷uvre la théorie de la fonctionnelle de la densité
(DFT) et une approche de type périodique pour l'étude des phénomènes de ségré-
gation du cuivre dans l'aluminium et l'étude de la réactivité de surface de phases
Al-Cu.
L'adsorption d'oxygène sur des surfaces d'aluminium a été plus largement traitée
tant expérimentalement que théoriquement et la compréhension du processus d'ad-
sorption et de dissociation de l'oxygène moléculaire sur la surface semble bien décrit.
La détermination du site d'adsorption de l'oxygène est un point clé dans la com-
préhension du phénomène. Cependant, il semblerait qu'à l'heure de l'écriture de ce
manuscrit, aucun auteur ne se soit intéressé à la modélisation des surfaces d'alliages
AlCu ni à leurs réactivités de surface vis-à-vis de l'oxygène atomique.
6 Table des matières
Cette thèse s'inscrit dans un eort de recherche à long terme, mené conjointe-
ment par le CIRIMAT (Centre Interuniversitaire de Recherche et d'Ingénierie des
Matériaux ) de l'Institut National Polytechnique de Toulouse et le CEMES (Centre
d'Elaboration de Matériaux et d'Etudes Structurales) de l'Université de Toulouse
sur la réactivité d'alliages à base aluminium-cuivre. Elle fait partie d'un projet plus
global, nancé grâce à l'obtention de fonds via un projet ANR, et qui s'intéresse à
une nouvelle classe d'alliages à base d'aluminium et contenant des métaux de tran-
sition appelés alliages métalliques complexes (CMA). Une approche couplant à la
fois des observations expérimentales (Institut Jean Lamour de l'Université de Nancy
et Institut de Chimie Moléculaire et des Matériaux de l'Université d'Orsay) et des
simulations ab initio s'est en eet révélée indispensable à la compréhension du dépôt
de revêtements d'alliages à base d'aluminium et leur réactivité de surface.
Le but de notre travail a été d'une part de comprendre les mécanismes de la
ségrégation planaire du cuivre dans une matrice riche en aluminium et d'autre part
d'étudier l'inuence de la présence de cuivre proche de la surface d'aluminium (111)
sur sa réactivité vis à vis de l'oxygène atomique. L'étude d'alliages à faible teneur
en cuivre nous a permis d'en isoler la contribution et ainsi en quantier l'inuence.
Ce travail de thèse, basé sur l'étude de systèmes AlCu modèles, n'apporte pas, bien
évidemment de réponses exhaustives mais constitue une première approche vers la
compréhension des mécanismes de formation et de la réactivité de surface de phases
plus complexes du diagramme des phases expérimental (Al3Cu4, Al4Cu9. . . ).
Ce travail s'articule autour des cinq chapitres suivants :
Le chapitre 1 décrit brièvement la méthode de calcul employée pour la modé-
lisation des systèmes étudiés, qui est la Théorie de la Fonctionnelle de la Densité
(Density Functional Theory, DFT). Cette méthode permet la résolution de l'équa-
tion de Schrödinger indépendante du temps, associée à l'ensemble des particules
qui constituent le solide et permet ainsi de calculer toutes les propriétés de l'état
fondamental dont l'énergie. Développée dans le milieu des années 60, la densité élec-
tronique n(~r) y occupe la place centrale au lieu de la fonction d'onde à N corps
	(~r1; ~r2; :::; ~rN ). La première partie de ce chapitre commence par un court rappel
des approximations de Hartree et de Hartree-Fock dont les résultats ont servi dans
le cadre de l'approximation de la DFT. La seconde partie est dédiée à la présenta-
tion des principaux fondements de la DFT, les approximations qui sont liées et les
erreurs inhérentes à sa mise ÷uvre pratique dans un code de calcul numérique. Cette
étude a été menée en mettant en ÷uvre le code d'ondes planes VASP (Vienna Ab
initio Simulation Package) et en utilisant des pseudopotentiels PAW. Les fonction-
nelles d'échange et de corrélation LDA-CA et GGA-PBE ont été choisies et leurs
résultats confrontés an de s'assurer que nos interprétations et conclusions étaient
indépendantes du choix de la fonctionnelle.
Dans le chapitre 2 nous traitons des systèmes purs qui serviront de référence dans
la suite du travail. Les paramètres contrôlant la précision des calculs (nombre de
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points-k, smearing, énergie de coupure Ecut, ...) ont été optimisés an de permettre
l'obtention de la meilleure précision possible pour des temps de calculs raisonnables.
Ainsi l'étude des atomes isolés (Al, Cu et O) et des cristaux cfc parfaits (Al et Cu)
nous ont permis de déterminer des grandeurs de base à comparer aux résultats de
l'étude de phases d'alliages. Dans la dernière section de ce chapitre, nous décri-
vons en détail la méthode de construction des slabs (empillements) asymétriques Al
(111) et Al (100), qui serviront dans la suite pour l'étude de la ségrégation et de
la réactivité de surface. Due aux eets de taille quantique (Quantum Size Eects)
les oscillations à longue portée des surfaces d'aluminium conduisent à l'utilisation
de slabs de respectivement 13 couches de matériau pour la surface Al (111) et 18
couches de matériau pour la surface Al (100). L'étude des surfaces d'aluminium a
permis de mettre en évidence l'obtention de meilleurs résultats lors de l'utilisation
de la fonctionnelle LDA par rapport à la fonctionnelle GGA.
Les systèmes mixtes de taille moléculaire ainsi que les défauts ponctuels de sub-
stitution de l'aluminium par un atome de cuivre sont traités dans le chapitre 3. An
de mieux comprendre la nature des liaisons entre les diérents atomes étudiés, nous
nous sommes d'abord intéressés aux plus petits systèmes mixtes envisageables, c'est
à dire des molécules. Ainsi une étude des transferts d'électrons entre atomes suite
à la formation des molécules AlCu, AlO, CuO, Al2Cu, Al2O et AlOCu montre que
dans tous les cas, le sens du transfert électronique est lié à la diérence d'électroné-
gativité entre atomes (Al < Cu < O), soit dans notre cas un transfert d'électrons
vers l'oxygène. Une analyse de population de Bader nous a permis de quantier le
gain électronique par atome pour chacune des molécules étudiées.
Dans la suite de ce chapitre nous avons traité un défaut ponctuel dans l'aluminium :
la substitution du cuivre à l'aluminium, à dilution innie, dans un cristal d'alumi-
nium cfc. A faibles concentrations atomiques en cuivre (x  3:12%) il y a une forte
déformation géométrique de la matrice au voisinage immédiat de l'impureté. Néan-
moins le potentiel du cuivre est très vite écranté par le cristal. Energétiquement,
nous observons une faible tendance à la formation d'une solution solide qui est ce-
pendant légèrement instable à 0K par rapport à la démixtion en aluminium pur et
composé déni Al2Cu  .
Le chapitre 4 traite de la ségrégation du cuivre dans une surface d'aluminium.
Nous avons ainsi commencé par étudier la ségrégation du cuivre dans une couche
donnée d'aluminium en augmentant la concentration de Cu dans une couche du slab
(111) de xCu = 1=9 à xCu = 1 (monocouche Cu complète). Puis nous avons fait va-
rier la position de cette couche dopée dans le slab, de la surface vers le centre du slab
(représentant la phase volumique). Les énergies de ségrégation calculées montrent
que les systèmes sont hautement instables lorsque le cuivre est en surface du slab
et ce, à toutes les concentrations. A la limite de dilution innie (xCu = 1=9) le sys-
tème est plus stable lorsque la couche dopée est en sous surface (S-1) alors que pour
des concentrations supérieures (xCu  1=2) ils sont plus stables lorsque la couche
dopée est en sous surface (S-2). Comparée à ces positions et à ces concentrations,
la position volumique est toujours moins favorable à la ségrégation du cuivre.
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Il est admis que l'augmentation de la concentration atomique en cuivre dans la so-
lution solide  du diagramme des phases Al-Cu mène à la formation d'agrégats de
cuivre dans les plans (100) puis à la formation de zones dites de Guinier Preston
(GP). Dans la deuxième partie de ce chapitre nous avons traité la ségrégation de
petits agrégats de cuivre (100) représentant les premières étapes de la formation
de zones de GP. Les résultats d'une telle étude montrent que la position la plus
favorable pour ces agrégats est la sous-surface. La ségrégation d'une monocouche
Cu (100) dans un slab Al (100) se fait quant à elle loin de la surface, dans le volume.
La dernière partie de ce manuscrit est consacrée à la réactivité de surface de
l'aluminium (111). Nous nous sommes intéressés à plusieurs sites d'adsorption (sites
cfc, hcp, ponté et au dessus d'une lacune) et à deux types d'adsorbats (atome de
Cu et oxygène atomique). Nous avons débuté ce chapitre par l'étude de l'adsorp-
tion d'un atome de cuivre sur Al(111), en site cfc, hcp, ponté puis au dessus d'une
lacune. Les énergies d'adsorption pour ces divers sites de surface ne permettent pas
de déterminer un site d'adsorption préférentiel. Néanmoins les fortes énergies d'ad-
sorption (environ -3.20 eV/at.) et les forts transferts de charges (entre 1.08 et 1.47
électrons sur l'atome Cu) indique la formation d'une liaison iono-covalente entre la
surface et l'adsorbat. Le site d'adsorption au dessus d'une lacune est quant à lui
favorisé. Après relaxation du système, l'atome de cuivre s'insère dans la surface. En
couplant ce résultat aux résultats sur la ségrégation du chapitre précédent (ségré-
gation du cuivre à dilution innie en couche de sous-surface), nous pouvons déduire
que lors d'un procédé de dépôt de cuivre l'aluminium (111), le cuivre s'adsorbera
préférentiellement au dessus d'une lacune, s'insèrera dans la surface puis migrera en
sous surface, en accord avec le résultat de la ségrégation.
Nous avons ensuite traité la réactivité d'une surface Al (111) vis à vis de l'oxygène
atomique. L'oxygène à été adsorbé en site cfc, hcp et au dessus d'une lacune de
surface. Comme attendu, le site d'adsorption le plus stable est le site cfc. Contrai-
rement au cas de l'adsorption du cuivre, l'atome O est moins stable lorsqu'il est
adsorbé au dessus d'une lacune.
Mais le c÷ur de ce chapitre est l'étude de l'inuence de la présence de cuivre sur
l'adsorption de l'oxygène sur Al(111). Nous avons donc adsorbé un atome O sur
une surface Al (111) contenant un atome Cu dilué (xCu = 1=9) en surface, sous-
surface et sous sous-surface. L'oxygène a été adsorbé en i) site cfc avec l'atome Cu
en surface, ii) site hcp avec un atome de cuivre en sous surface et iii) en site cfc avec
l'atome Cu en sous sous-surface. Ceci a permis de mettre en évidence le fait que
le cuivre déstabilise fortement l'adsorption de O sur Al (111). Comme escompté, la
substitution du cuivre en surface Al (111) perturbe fortement les états de surface de
l'aluminium, modiant sa réactivité vis à vis de l'oxygène. La perturbation diminue
rapidement lorsque le cuivre s'éloigne de l'oxygène.
Enn, nous avons traité dans la dernière partie de ce chapitre la coadsorption des
atomes Cu et O sur une surface Al (111) pure. Les sites d'adsorption choisis sont ; i)
O en site cfc et Cu en site cfc, ii) O en site hcp et Cu en site cfc et iii) O en site cfc
et Cu en site hcp. Le but de cette partie de l'étude est de déterminer l'inuence de
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la présence du cuivre en sur-surface sur l'adsorption de l'oxygène atomique. Dans ce
schéma, l'adsorption de O et Cu est défavorisée par rapport au cas où ils sont adsor-
bés indépendemment sur une surface propre, et ceux pour toutes les congurations
citées. Plus les atomes coadsorbés sont distants l'un de l'autre, plus stable sera leur
adsorption. La relaxation des géométries des systèmes indique une tendance de O à
se rapprocher de la surface Al (111) tout en conservant le même nombre de charges
transférées que lorsqu'il est adsorbé sans la présence de l'atome Cu.
Ce mémoire ce termine par un bref rappel des principaux résultats obtenus et
cite les perspectives oertes par ce travail sur la compréhension de la ségrégation du
cuivre dans des phases d'alliages à concentration plus élevées en cuivre, ainsi que la
réactivité de ces surfaces vis à vis de l'oxygène.

Chapitre 1
Théorie de la fonctionnelle de la
densité
La caractérisation des propriétés d'un matériau (un solide en ce qui nous concerne)
est une conséquence directe des fonctions d'ondes, états quantiques et niveaux
d'énergie que peuvent occuper les électrons d'un solide. L'étude quantique d'un
système soumis à un potentiel indépendant du temps est basée sur la résolution de
l'équation de Schrödinger indépendante du temps, associée à l'ensemble des parti-
cules qui constituent le solide[3].
La Théorie de la fonctionnelle de la densité (Density Functional Theory, DFT )[4,
5] est une méthode de calcul de structure électronique dans laquelle la densité élec-
tronique n(~r) occupe la place centrale, au lieu de la fonction d'onde à N corps
	(~r1; ~r2; :::; ~rN ) comme c'est le cas pour la méthode Hartree-Fock. Elle trouve ses
origines dans le modèle développé par Thomas et Fermi à la n des années 1920 mais
ce n'est qu'au milieu des années 1960 que les contributions de P. Hohenberg et W.
Kohn[4] d'une part et W. Kohn et L.J. Sham[5] d'autre part permettent d'établir
le formalisme théorique sur lequel repose la méthode actuelle. Il s'agit d'une théo-
rie exacte dans son principe qui permet de calculer toutes les propriétés de l'état
fondamental dont l'énergie. Alors que la fonction d'onde multiélectronique dépend
de 3N variables, la densité est seulement fonction de trois variables, ce qui réduit
considérablement les temps de calculs et permet d'étudier des systèmes de grandes
tailles hors de portée des autres méthodes basées sur la fonction d'onde.
Dans ce chapitre nous exposons brièvement les fondements de la DFT 1. Nous
détaillons ensuite les diérents niveaux d'approximations qui interviennent dans sa
mise en ÷uvre pratique. Enn, nous présentons brièvement son implémentation dans
un code d'ondes planes en insistant sur les paramètres contrôlant la précision des
résultats.
1.1 Position du problème
L'hamiltonien d'un système isolé de particules chargées correspond à la somme
des énergies cinétiques de chaque particule, soit M noyaux et N électrons et des
1. Il existe plusieurs ouvrages spécialisés traitant d'une manière plus approfondie de la DFT.[6,
7, 8, 9]
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énergies potentielles d'interaction coulombienne entre toutes les particules. Ce sys-
tème est décrit par une fonction d'onde 	, solution de l'équation stationnaire de
Schrödinger :
H^	 = E	 (1.1)
où H^ désigne l'hamiltonien du système et où 	 et E sont respectivement le
vecteur et la valeur propre du système, soit la fonction d'onde d'un état stationnaire
et son énergie.
L'hamiltonien de l'ensemble des particules, et donc du solide dans sa globalité, est
donné par :
H^ = T^e + T^N + V^eN + V^ee + V^z

































j~R   ~R j
où (T^e; T^N ) sont les énergies cinétiques des électrons et des noyaux, V^ee l'éner-
gie potentielle d'interaction électron-électron, V^z l'énergie potentielle d'interaction
noyaux-noyaux et V^eN l'énergie potentielle d'interaction électrons-noyaux.
A l'exception de l'atome d'hydrogène il est impossible de résoudre exactement l'équa-
tion de Schrödinger.
Avant d'aborder la DFT, nous allons brièvement rappeler les approximations de
Hartree et de Hartree Fock dont les résultats nous serviront par la suite dans le
cadre des approximations de la DFT. Nous nous plaçons dans le cadre de l'approxi-
mation adiabatique de Born-Oppenheimer qui consiste à découpler le mouvement
des noyaux de celui des électrons[10]. Cela nous amène à considérer comme xes les
positions des noyaux. Le potentiel d'interaction noyaux-noyaux devient alors une
constante ne dépendant plus que des positions des noyaux dans le cristal. L'ha-
miltonien du système est alors la somme d'un hamiltonien électronique H^e où la
position des noyaux R est un paramètre et d'un hamiltonien nucléaire H^N . L'hamil-
tonien électronique reste encore fonction du nombre d'électrons. Bien que l'énergie
cinétique et les interactions électrons-noyaux ne couplent pas les coordonnées des
diérents électrons, le potentiel d'interaction électron-électron rend impossible la
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résolution de l'équation de Schrödinger pour un nombre d'électrons supérieur à un.
An de contourner ce problème, Hartree[11] puis Fock[12] ont considéré que chaque
électron est soumis à un champ moyen crée par tous les autres électrons. Le problème
passe d'un système à plusieurs électrons en interaction au problème d'une particule
plongée dans un champ moyen : approximation des électrons indépendants.
Cette méthode repose sur la méthode variationnelle pour résoudre l'équation (1.1).
Elle consiste à rechercher parmi une classe de fonctions d'essai, celle qui minimise
l'énergie totale.
1.1.1 Approximation de Hartree
Le choix de fonctions d'onde le plus trivial consiste à choisir des fonctions d'onde
d'essai sous la forme du produit de fonctions d'ondes spatiales individuelles ortho-
normées i en négligeant le spin des électrons ainsi que le principe d'exclusion de
Pauli :
	(~r1; ~r2; :::~rN ) = (~r1)(~r2):::(~rN ) =
Y
N
N (~rN ) (1.3)




r+ VH(~r) + Vz(~r)
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où Vz(~r) est le potentiel d'interaction noyaux-noyaux et VH(~r) est le potentiel de
Hartree qui est aussi le potentiel coulombien classique moyen de la distribution
électronique n. On note que ce terme contient un terme éroné d'autointeraction
électron-électron 2. Une fois les fonctions d'onde déterminées par processus autoco-








"i   EH + Ez (1.7)
où Ez est l'énergie du potentiel d'interaction noyaux-noyaux et EH est l'énergie de















que l'on doit retrancher à la somme des "i car dans cette somme l'interaction
électron-électron est comptée deux fois.
2. Ce terme est ajouté à l'équation (1.4) an que tous les électrons soient soumis au même
potentiel moyen, qui se trouve être le potentiel coulombien classique de n(~r)
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1.1.2 Approximation de Hartree-Fock
Pour tenir compte du principe d'exclusion de Pauli il est nécessaire d'introduire
la variable de spin de chaque électron.




où les fonctions de spin j(j) sont orthonormées et vérient
i(i)j(j) = (i; j) (1.10)
En tenant compte de l'indiscernabilité des électrons, qui implique l'antisymétrie
de 	 par rapport à la permutation de deux d'entre eux, une telle fonction d'onde
	 peut s'écrire sous la forme d'un déterminant de Slater[13] ou d'une combinaison
linéaire de déterminants :




	1(~x1) 	2(~x1) ::: 	N (~x1)
	1(~x2) 	2(~x2) ::: 	N (~x2)
::: ::: ::: :::
	1(~xN ) 	2(~xN ) ::: 	N (~xN )
 (1.11)
Le principe variationnel conduit alors, après transformation unitaire, à un jeu d'équa-




r+ Vext(~r) + VH(~r) + Vx(~r)

i(~r) = "ii(~r) (1.12)











Les fonctions d'ondes sont orthonormées et le potentiel d'interaction ne couple
les variables que deux à deux. Les seules permutations à considérer correspondent à
l'échange ou non des deux électrons constituant chaque couple qu'il est possible de
bâtir sur l'ensemble des électrons. Vx(~r) est appelé terme d'échange. Il est purement
quantique et ne couple que des électrons de spin parallèle à cause du terme (i; j).
Il s'agit d'un opérateur non local : agissant sur k, sa valeur en ~r est déterminée par
les valeurs prises par k en tout point ~r. L'énergie totale s'écrit alors comme pour
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Le terme d'échange rend compte du fait que des électrons de même spin ont tendance
à s'éviter en raison du principe d'exclusion de Pauli ; des électrons de spins opposés
ne sentirons donc pas cette interaction. Ceci aura pour tendance de faire baisser
l'énergie totale, puisque la répulsion électrostatique diminue. L'énergie d'échange
permet également de compenser rigoureusement l'énergie non physique d'autointe-
raction d'un électron avec sa propre densité de charge (énergie de self-interaction),
compris dans le terme de Hartree.
L'énergie de Hartree-Fock EHF comme l'énergie de Hartree EH sont plus élevées
que l'énergie de l'état fondamental E0 dû au principe variationnel. Bien que l'énergie
de EHF permette la prise en compte partielle des interactions d'échange, elle néglige
complétement les eets de corrélations entre électrons, qui abaissent encore l'énergie
de l'état fondamental. Plusieurs méthodes ont été développées pour aller au delà de
la méthode Hartee-Fock et tenir compte des corrélations électroniques comme la
théorie des perturbations de Moller-Plesset ou la méthode multicongurationnelle,
etc... Ces méthodes post-Hartree-Fock orent en géneral des résultats en très bon
accord avec les observations expérimentales mais au prix de temps de calculs très
lourds restreignant leurs champs d'applications. La théorie de la fonctionnelle de
la densité (DFT) est une méthode de résolution de l'équation monoélectronique
rigoureusement juste et permettant d'étudier aussi bien des systèmes simples de
petites tailles que des systèmes innis plus complexes. Dans la section suivante,
nous montrons les principaux fondements de cette théorie, les approximations qui
lui sont liées et sa mise en ÷uvre dans un code de calcul numérique.
1.2 Théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT)
1.2.1 Théorèmes de Hohenberg et Kohn
P. Hohenberg et W. Kohn [4] (noté HK dans la suite) ont montré en 1964 que,
pour un système d'électrons (N électrons) en interaction coulombienne dans un
potentiel externe à un corps Vext(~r), d'une part, ce dernier était une fonctionnelle











E[n] = T [n] + Eee[n] +
Z
Vext(~r)n(~r)d = F [n] +
Z
Vext(~r)n(~r)d (1.18)
où T [n] correspond à l'énergie cinétique des électrons et Eee[n] leur énergie d'in-
teraction électrostatique, dont la somme F [n] est une fonctionnelle universelle de
la densité électonique, i. e. elle ne dépend pas du potentiel externe, et d'autre part
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que l'énergie de l'état fondamental électronique correspondait au minimum de cette
fonctionnelle pour la densité électronique de l'état fondamental.
Malheureusement, la forme de F [n], n'est pas connue et des approximations doivent
être faites pour mettre en oeuvre la DFT.
HK et Kohn et Sham[5] (appelés par la suite KS), proposent alors, de s'appuyer
sur l'approximation de Hartree et de prendre comme première approximation de
F [n], pour la partie interaction electrostatique, sa composante purement classique
VH [n] et donc de négliger les eets d'échange, et pour la partie énergie cinétique
celle du gas d'électrons indépendants de même densité électronique dans l'état fon-
damental, Ts[n], et donc de négliger les eets de corrélation électronique conduisant
à l'expression suivante de E[n], dénissant Exc[n], l'erreur commise en faisant cette
approximation et appelée ainsi énergie d'échange et corrélation.
E[n] = Ts[n] + VH +
Z
Vext(~r)n(~r)d + Exc[n] (1.19)
1.2.2 Ansatz de Kohn et Sham
Cependant, pour l'instant Ts[n] et Exc[n] sont toujours inconnues, avec Exc[n]
a priori petit pour les systèmes ne présentant pas d'eets quantiques trop marqués,
c'est-à-dire dont la densité électronique varie lentement dans l'espace. KS montrent
alors qu'il existe un gaz d'électrons sans interaction de même densité électronique
que le système en interaction et un potentiel externe eectif à un corps Veff dans
lequel l'énergie de l'état fondamental électronique est la même que celle de l'état







j + Veff (~rj) (1.20)
et sa fonction d'onde par l'équation (1.3). Le théorème de la fonctionnelle de la
densité implique également que



















Le véritable système, par contre, possède la fonctionnelle E[n] et n'a à priori en
commun avec le système de référence que la même densité n(~r) dans son état fonda-
mental. Cependant, son énergie fondamentale, égale à celle du système équivalent,
donnée par (1.19), peut être réécrite sous la forme
E[n] = Ts[n] + Eee[n] + EH [n] + Ex[n] + T [n]  Ts[n] + Ez (1.24)
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L'énergie d'échange et de corrélation est alors dénit par
Exc[n] = Ex[n] + T [n]  Ts[n] (1.25)
Cette dernière quantité contient la modication apportée à l'énergie cinétique d'un
gaz d'électrons indépendants par le fait des interactions ainsi que les termes d'échange
d'origine purement quantique. La fonctionnelle E[n] s'écrit alors
E[n] = Ts[n] + Eee[n] + EH [n] + Exc[n] + Ez (1.26)
Cette fois-ci, les trois premiers termes sont rigoureusement dénis, le premier à par-
tir des équations monoélectroniques et les deux suivant à partir de n(~r). Supposons
provisoirement que le terme Exc[n] soit également connu. Les systèmes réels et équi-
valents sont reliés par la même contrainte (équation 1.17). An de calculer l'énergie
fondamentale caractérisant respectivement le système équivalent ou le système réel,
il convient, pour chacun d'entre eux, de minimiser la fonctionnelle
F [n] = E[n]  
Z
n(~r)d3~r (1.27)
Ce qui conduit à























La méthode Kohn Sham démontre qu'il est possible d'aborder le problème à
N corps en interaction en utilisant une base de N orbitales à une particule : les
orbitales de Kohn et Sham. L'énergie cinétique Ts calculée à l'aide de ces orbitales
ne correspond pas à l'énergie cinétique du système réel, pas plus que les orbitales
de Kohn et Sham ne correspondent aux véritables orbitales du systèmes réel. Elles
donnent cependant une représentation (une image) du système réel en terme de
quasi-particules élémentaires indépendantes. Elles constituent également un moyen
mathématique de calculer la densité n(~r) du système réel et donc exactement son
énergie fondamentale, s'il est possible toutefois de connaître la véritable fonctionnelle
Exc[n].
1.2.3 Equations de Kohn et Sham


























Pour obtenir cette forme de la densité, nous supposons des orbitales de Kohn et
Sham orthonormées
i (~r; s)j(~r; s
0)d3~r = ij (1.33)
Cependant puisque n(~r) est une fonctionnelle des orbitales KS, il en est de même
pour l'énergie totale E[n]. On peut alors en tenant compte des contraintes imposées
par l'orthonormalisation des orbitales KS dénir la fonctionnelle








En minimisant cette expression et en invoquant une transformation unitaire pour
diagonaliser la matrice ("ij), on obtient alors
[ 1
2
r2 + Vks(~r)]	j(~r) = "j	j(~r) (1.35)
où




d3~r0 + Vxc(~r) (1.36)
Les deux dernières équations représentent les équations des orbitales de Kohn et
Sham. Elles sont non linéaires et doivent, par conséquent, être résolues par itération.
A l'issue du calcul par itération, les états d'énergie monoélectronique sont connus




"j   EH + Exc  
Z
d3~rn(~r)Vxc(~r) + Ez (1.37)
où comme pour les méthodes de Hartree et Hartree-Fock il faut retirer les termes
comptés deux fois dans
P
i "i et sommés sur les N états de plus basse énergie.
1.3 Energie d'échange et de corrélation
L'approche de Kohn et Sham permet la séparation explicite de l'énergie cinétique
d'une particule indépendante et l'énergie de Hartree à longue portée. Néanmoins,
l'expression explicite de l'énergie d'échange et de corrélation reste à ce jour incon-
nue. An de pouvoir utiliser concrètement le formalisme (rigoureusement exact)
développé ci-dessus, nous devons avoir recours à des approximations sur le terme
Exc[n], qui constituent la limite actuelle de la DFT.
Une première méthode d'approximation, semi-empirique, consiste à paramétrer la
fonctionnelle sur un grand nombre de valeurs expérimentales connues (énergies de
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cohésion, paramètres de maille etc...). La seconde méthode s'aranchit de toutes
données expérimentales et se base sur des contraintes universelles que toute fonc-
tionnelle satisfaisante se doit de respecter, telles que la normalisation, la minoration,
le comportement asymptotique etc...
Ainsi la méthode de construction d'une fonctionnelle approchée n'est, non seulement
pas unique, mais n'a rien d'exacte. L'ajustement sur les paramètres expérimentaux
dépend souvent du nombre de paramètres utilisés, et surtout de leur exactitude.
De même, il reste impossible de construire une fonctionnelle respectant toutes les
contraintes universelles existantes. Le choix de la fonctionnelle à utiliser se fera au
nal après comparaison des résultats des calculs obtenus avec les résultats expéri-
mentaux.
Dans ce travail nous avons utilisé deux types d'approximations de l'énergie d'échange
et de corrélation Exc[n].
1.3.1 Approximation de la Densité Locale (LDA)
La valeur de l'énergie d'échange et de corrélation en chaque point r dépend si-
multanément des corrections locales en ce point et de tout point du système, lui
octroyant un caractère non local. Cependant, si l'on considère que n(~r) varie lente-
ment dans le système, il devient possible de construire une fonctionnelle dépendant
de la valeur locale de la densité, chaque point apportant l'énergie d'échange et de
corrélation qu'aurait un gaz d'électrons libres dans le modèle du Jellium. C'est l'ap-






où "xc(n) est la densité d'énergie d'échange et de corrélation par électron d'un gaz
d'électrons uniforme de densité n(~r). Il s'en suit que
V LDAxc (~r) =
ELDAxc [n]
n(~r)




La fonctionnelle d'échange et de corrélation peut être divisée en un terme relatif
à l'échange et un terme relatif à la corrélation. Le terme d'échange par particule est
connu et se déduit de la fonctionnelle énergie d'échange de Dirac[14]. Le terme de
corrélation n'est cependant pas connu analytiquement et nécessite d'être approché.
Il est estimé à partir d'un calcul d'énergie de type Monte-Carlo quantique pour un
gaz d'électrons libres. Dans ce travail, nous utilisons une paramétrisation de Perdew
et Zunger[15] des calculs de Ceperley et Alder[16].
1.3.2 Approximation du gradient généralisé (GGA)
Le second degré d'approximation consiste en une fonctionnelle tenant compte de
l'amplitude du gradient jrn(~r)j et de la valeur de la densité n(~r) en chaque point.
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Cette approximation du gradient étendu (GEA) fut à l'origine proposée par W.
Kohn et J.L. Sham[5], puis mise en ÷uvre par Herman et al [17]. La (GEA) n'a
cependant pas été en mesure d'apporter d'importantes améliorations par rapport à
la (LDA) et dans certains cas, a même produit des résultats de moins bonne qualité.
Le problème provenant du fait que les forts gradients de densités dans les matériaux
réels font très vite diverger l'extension du gradient.
La généralisation du gradient étendu (GGA) fait référence aux diérentes fonctions
proposées pour modier le comportement aux forts gradients tout en préservant les
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
(1.40)
Ces fonctionnelles sont déterminées de façon à comparer un nombre de plus en
plus grand de critères à la fonctionnelle EXC [n]. Les plus utilisées sont celles de
Becke (B88)[18], Perdew et Wang (PW91)[19, 20, 21], sa simplication par Perdew,
Burke et Ernzerhof (PBE)[22] et sa modication (rPBE)[23]. La plupart de ces
fonctionnelles GGA comportent un ou plusieurs paramètres ajustés sur des mesures
expérimentales.
1.3.3 Les fonctionnelles hybrides
En 1993, Becke suggère de prendre en compte une fraction d'échange exacte
Hartree-Fock dans l'expression de EXC [n].[24] La contribution d'échange étant plus
importante en valeur absolue que la partie corrélation, l'utilisation de l'expression
d'échange exacte à la place d'une fonctionnelle approchée dépendant explicitement
de la densité semble plus appropriée. La justication théorique de ce point provient
de la relation dite de connexion adiabatique : introduisant un paramètre  2 [0; 1] dé-






où Uncl représente l'ensemble des contributions non classiques à l'énergie totale. A
 = 0 les électrons sont sans interaction, et seule la partie échange, dûe à l'antisy-
métrie de la fonction d'onde, intervient dans l'expression de l'énergie d'échange et
de corrélation. Sa valeur est calculée de manière exacte à partir du déterminant de
Slater. Pour  = 1, les électrons interagissent et la valeur de EXC n'est pas connue.
Les fonctionnelles LDA ou GGA sont cependant de bonnes approximations de sa
valeur.
Bien que la fonctionnelle B3LYP[24, 25, 26, 27] ait montré un certain succès à pré-
dire une large gamme de propriétés moléculaires, elle n'est pas adaptée à l'étude des
systèmes périodiques et plus précisément à l'étude des systèmes métalliques ; l'éner-
gie de cohésion est réduite de plus de 25% pour les métaux et de plus de 40% pour
les métaux nobles et de transition.[28] La comparaison de l'énergie de corrélation
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LYP avec l'énergie de corrélation exacte du gaz d'électron homogène suggère que
cette erreur contribue à hauteur de 50% de l'erreur totale sur l'énergie de cohésion
des métaux. Les 50% restant sont dus à la surestimation des énergies d'échange et
de corrélation des atomes et molécules par rapport à ceux obtenus par calculs de
type clusters couplés.[28]
Plus récemment, la fonctionnelle hybride AM05 de Armiento et Mattsson[29] a mon-
tré de très bons résultats pour les solides et notamment pour l'étude des surfaces.[30]
Elle se base sur la construction de fonctionnelles indépendantes à partir de diérents
systèmes modèles, puis de leur fusion en utilisant un index de fonctionnelle de la
densité[31] qui détermine localement la nature du système. Concrètement la fonc-
tionnelle hybride AM05 est construite à partir de deux systèmes modèles : Pour les
régions représentant localement les phases massives du système, le gaz d'électrons
homogène est utilisé, et pour les régions représentant localement une surface, une
fonctionnelle de surface est dérivée du gaz d'Airy[32] et des surfaces du jellium[33].
1.3.4 Choix de la fonctionnelle
Dans les sections précédentes nous avons tenté de présenter un échantillon re-
présentatif des fonctionnelles les plus récentes ou les plus utilisées. Néanmoins, ces
fonctionnelles, ne présentent pas de diérences fondamentales dans leur construc-
tion et mènent surtout à des résultats diérents sur le plan quantitatif. Plusieurs
études ont été menées an de les corriger ou les comparer.[34, 35, 36, 37, 28] Il
en ressort essentiellement que l'utilisation d'une fonctionnelle dépend des proprié-
tés que l'on veut étudier ; les fonctionnelles hybrides sous-estiment les longueurs de
liaisons par rapport aux valeurs expérimentales, au contraire des fonctionnelles non
hybride de type GGA ou LDA. En revanche, elles permettent d'obtenir des énergies
de liaisons en meilleur accord avec l'expérience. Les fonctionnelles GGA mènent à
des modules d'élasticités volumiques et des énergies de liaison en phase condensée
en meilleur accord avec les résultats expérimentaux que ce que l'on peut obtenir en
utilisant la LDA. Dans les surfaces, les corrélations électroniques sont à longue por-
tée. Nous pourrions nous attendre à ce que les fonctionnelles locales ou semi-locales
ne soient pas adaptées pour l'étude des surfaces. Cependant, comparée à la GGA
qui corrige le terme de corrélation, la LDA, en surestimant le terme d'échange et
en sous estimant le terme de corrélation, parvient à compenser les erreurs liées aux
corrélations à longue portée et permet de décrire de manière plus dèle les surfaces
métalliques.[35]
En raison des diérents arguments avancés dans cette section, nous avons utilisé pour
l'étude des phases solides les fonctionnelles LDA-CA et GGA-PBE, et la fonction-
nelle LDA-CA pour l'étude des surfaces 3. Néanmoins certaines structures contenant
des surfaces ont aussi été étudiées en utilisant les deux fonctionnelles, an de s'as-
surer, qualitativement, que les résultats obtenus sont indépendants du choix de la
fonctionnelle. Ces fonctionnelles sont implémentées dans le code Vienna Ab initio
3. La fonctionnelle AM05 n'était pas encore disponible lorsque nous avons démaré notre étude,
et n'a été implémentée dans le code de calcul VASP que nous utilisons que très récemment.
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Simulation Package[38, 39, 40] (VASP).
1.4 Code d'ondes planes
La résolution des équations de Kohn-Sham nécessite l'utilisation de certaines
approximations liées à la mise en oeuvre pratique d'un code de calcul (et non à la
DFT) et que nous présentons dans cette section.
1.4.1 Symétries dans un cristal et zone de Brillouin
Les conditions cycliques de Born-von Karman (super conditions de symétrie de
translation) permettent de préserver la symétrie de translation d'un cristal parfait
ni, conduisent à la quantication des vecteurs ~k de l'espace réciproque et intro-
duisent la notion de densité d'états. Ces conditions périodiques suppriment les ef-
fets de bord et les cristaux modélisés deviennent innis. Les propriétés de symétrie
du cristal sont alors utilisées pour la résolution de l'équation monoélectronique, et
toutes les propriétés du cristal possèdent alors la même symétrie que le groupe d'es-
pace. Ceci implique que l'hamiltonien est opérateur invariant pour toute opération
de symétrie du groupe spatial et il devient alors possible de simplier la recherche
des éléments propres de l'équation de Schrödinger.
L'invariance des propriétés du cristal dans l'espace direct pour toute translation du
réseau direct entraîne l'invariance des propriétés du cristal dans l'espace réciproque.
Ainsi pour toute translation ~G de l'espace réciproque, les états d'énergie monoélec-
tronique En(~k), fonctions des vecteurs de l'espace réciproque, peuvent s'écrire
En(~k) = En(~k + ~G) (1.42)
où n est l'indice de la bande et ~k appartient à la première zone de Brillouin
dénie comme la plus petite portion de l'espace réciproque centrée sur l'un des
points du réseau réciproque, permettant, par des translations ~G, de générer tous les
points de l'espace réciproque. Il devient alors inutile de calculer les états d'énergie
En(~k) en tout point de l'espace réciproque, mais seulement dans la première zone de
Brillouin et mieux encore dans la première zone de Brillouin réduite par l'utilisation
des symétries ponctuelles du cristal.
1.4.2 Théorème de Bloch et base d'ondes planes
Toute fonction périodique peut se décomposer en une base complète de coe-
cients de Fourier cn. Le théorème de Bloch nous permet d'écrire la fonction d'onde
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où un;k(~r) est une fonction périodique possédant la périodicité du réseau, n est l'in-
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et la densité électronique s'écrit comme une double sommation sur tous les états










i( ~G  ~G0)~r (1.45)
Le terme d'énergie cinétique est diagonal et les potentiels s'expriment selon leurs
coecients de Fourier et constituent les termes non diagonaux de la matrice ha-
miltonienne. Cependant, il n'existe aucune méthode permettant de déterminer les
valeurs propres. En organisant la matrice hamiltonienne de sorte que les termes
diagonaux soient croissants et les termes non-diagonaux décroissants, la matrice
hamiltonienne est dite diagonale dominante, et au delà d'une certaine valeur, il
devient possible d'approximer les potentiels à zéro. La matrice innie devient alors
une matrice nie et la recherche des premières bandes d'énergie électronique consiste
alors en la détermination des valeurs propres. Le développement des 	
n;~k
est alors
tronqué et les sommes innies sur tous les vecteurs ~k deviennent des sommes nies.
La précision du calcul des premiers éléments propres sera d'autant plus juste que
le nombre d'onde sera élevé. Des méthodes numériques implémentées dans la bi-
bliothèque BLAS-LAPACK[41] utilisées par le code de calcul VASP permettent la
recherche d'éléments propres pour des matrices d'ordre susamment grand repré-
sentant des systèmes contenant un nombre important d'atomes avec une précision
relativement élevée.
1.4.3 Approximations liées au code de calcul
Maillage de l'espace réciproque
La première zone de Brillouin peut être décrite par une série de points-k ~k =
(kx; ky; kz) dans l'espace réciproque. L'énergie électronique du système résulte de
la contribution des énergies des états occupés pour tous les points-k de l'espace ré-
ciproque. Dans la limite d'un cristal de taille macroscopique, l'espacement entre les
points-k tend vers 0, et la variable ~k est continue. La densité des points ~k dans
l'espace réciproque est inversement proportionnelle à la taille de la supermaille
des conditions de Born von-Karman, c'est à dire, à la taille du cristal étudié. La
périodicité due à l'utilisation d'ondes planes et des conditions cycliques de Born
von-Karman permet alors de le traiter comme un cristal inni. Pour des raisons
numériques, on utilise un maillage de la première zone de Brillouin. Cette discré-
tisation revient à calculer la densité électronique sur un nombre ni et minimal de
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points-k. On choisit pour cela un nombre de points Ni dans chacune des directions
de l'espace réciproque. On génère ainsi N1N2N3 points kR. Ceci revient à calculer
l'énergie d'un cristal de N1  N2  N3 mailles. Dans ce travail, nous avons utilisé
des grilles de Monkhorst-Pack[42] qui ne considèrent que les points kR se trouvant
dans la zone de Brillouin réduite. Ils constituent les points spéciaux de Monkhorst
et leur choix dans la zone de Brillouin réduite dépend de la symétrie du système. Ils




2ni  Ni   1
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~Gi (1.46)
où les ~Gi sont les vecteurs de la maille primitive dans l'espace réciproque. Dans la
méthode de discrétisation Monkhorst-Pack il faut retenir que
- La somme sur la série de points uniformes de l'équation (1.46), avec ni = 1; 2; :::; Ni,
intègre exactement une fonction périodique possédant des coecients de Fourier
s'étendant seulement à Ni ~Ti dans chaque direction avec ~Ti les vecteurs de transla-
tion du cristal.
- La série de points dénie par l'équation (1.46) est une grille uniforme en ~k pro-
portionnelle à la maille réciproque et décalée pour ~k = 0. Pour plusieurs types de
mailles (notamment les cubiques) il est préférable de choisir les Ni impairs.[42] Ainsi
la série de points n'incluera pas les points de plus haute symétrie ; excluant le point
~k = 0 et les points aux limites de la zone de Brillouin.
La précision du calcul peut être alors contrôlée et accrue en augmentant la -
nesse du maillage. Cependant, cette augmentation de précision se fait au détriment
de la vitesse de calcul. Plus précis seront les résultats et plus longs seront les temps
de calcul. Le nombre de points-k dans une direction de l'espace réciproque étant
proportionnel à la taille du côté de la maille réciproque dans la même direction, il
est indispensable de travailler avec un ratio nombre de points-k constant sur côté
de la maille pour la comparaison de deux systèmes an d'eectuer tous les calculs
avec la même précision lors de l'utilisation de supercellules.
Dans le cadre de ce travail et pour les deux métaux entrant dans la composition de
l'alliage étudié, soit le cuivre et l'aluminium, nous retenons pour les phases volu-
miques un maillage 15  15  15 satisfaisant une convergence de l'énergie totale à
quelques meV près, comme l'indique la gure 1.1.
Smearing
Pour les systèmes métalliques, l'intégration sur la première zone de Brillouin se
fait par des fonction discontinues au niveau de Fermi, impliquant l'utilisation d'un
maillage très n, et par conséquent très coûteux en terme de temps de calcul et
rendant la convergence du calcul dicile. Une autre solution consiste à remplacer la
fonction d'occupation électronique de Fermi à 0K par une fonction plus lisse de type
Fermi-Dirac[43], gaussienne, ou encore de Methfessel et Paxton[44] (MP). Dans ce
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Figure 1.1  Convergence en points-k pour une maille primitive de Al cfc et Cu
cfc, à Ecut=260 eV xé. Fonctionnelle LDA-CA.
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Avec  le potentiel chimique, et  la largeur à mi-hauteur de la fonction de lissage,
soit encore la largeur de transition de la fonction, représentant une température
n'ayant aucune réalité physique ( = KBT ). Une valeur trop élevée de  entraînerait
une convergence vers la mauvaise valeur de l'énergie E quelque soit le nombre de
points-k utilisés. Une valeur de sigma trop faible induira des temps de calcul trop
importants et des problèmes de convergence. A l'ordre N, elle peut s'écrire



















Un des intérêts de l'utilisation d'une fonction d'occupation partielle est que la
déviation en  de l'énergie libre F () par rapport à E(0) est d'ordre (2 + N).
Cependant, cela introduit une contribution entropique non négligeable à l'énergie
totale F , comme le montre la gure (1.3). Il convient alors d'utiliser une valeur de
F extrapolée pour  ! 0 (Equation 1.51).
E(0)  1
N + 2
((N + 1)F () + E()) (1.51)
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Figure 1.2  Fonction d'occupation électronique de type Methfessel-Paxton et en-
tropie pour diérents ordres N
Figure 1.3  Convergence en  dans le cas d'un smearing de type Methfessel-Paxton
d'ordre 1 pour un cristal d'aluminium cfc. Ecut = 260 eV. Fonctionnelle LDA-CA.
Nombre de points-k=15 15 15
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Dans tous nos calculs, nous nous sommes assurés que la contribution entropique
introduisait une erreur inférieur à 1meV comme l'indique la gure (1.4). Ainsi, nous
avons utilisé dans cette étude une valeur de sigma de  = 0:2eV .
Figure 1.4  Convergence de l'énergie de cohésion de l'aluminium (a) et du cuivre
(b) en fonction de . Nombre de points-k= 15 15 15. Ecut = 260eV
Troncature de la base d'ondes planes
Les diérents états d'énergie, solutions propres de l'hamiltonien du système, se re-
groupent en diérentes bandes En(k) dans lesquelles sont placés tous les électrons
du solide Nelec = Nmaille
P
 Z
. Or il y a dans chaque zone de Brillouin autant
d'états k que de mailles. Ainsi, chaque bande d'énergie pourra contenir 2Nmaille
électrons. Il est alors nécessaire de calculer de manière précise un nombre de bandes
au moins égal à la moitié du nombre d'électrons dans une maille élémentaire. An
de traiter les électrons de c÷ur de chaque atome, il est nécessaire de choisir des vec-
teurs ~G = (2na ) de l'ordre de 2=rC où rC représente une fraction  du rayonde
la trajectoire de l'électron de c÷ur le plus profond. Le nombre d'onde ainsi calculé
serait de l'ordre de n3 avec n  arC . De manière pratique, on eectue un ltrage
passe-bas lors de la transformée de Fourier ne considérant que les ondes planes de
faible énergie cinétique. Le nombre d'ondes planes entrant dans la décomposition de
la fonction d'onde du système, 
n;~k
est alors choisi selon leurs énergies.
1
2
j~k + ~Gj2  Ecut (1.52)
En raison de la discrétisation de l'espace réciproque engendrant les ondes planes
~G, la base d'ondes planes croît de manière discontinue avec l'énergie de coupure
Ecut. De plus, pour un Ecut xe, toute variation de la géométrie de la cellule en-
traîne une modication de la base d'ondes planes et implique donc une seconde
source de discontinuité. Le nombre d'ondes planes étant proportionnel à ( arC )
3, il
devient évident que plus la taille de la cellule (même vide d'atomes) est grande, et
plus les temps de calculs sont importants. En augmentant le nombre de points-k
décrivant la première zone de Brillouin, on minimise le poids de chaque onde plane
28 Chapitre 1. Théorie de la fonctionnelle de la densité
dans les sommations et on diminue les eets de la discrétisation du nombre d'ondes
planes sur l'énergie totale.
La gure (1.5-a-b) montre que la convergence de l'énergie en fonction de Ecut ne
dépend pas du maillage choisi. Il est donc possible de découpler l'étude de la conver-
gence en points-k et en Ecut. Ainsi, pour un maillage de 151515, il y a respecti-
vement une convergence de l'énergie de l'aluminium et du cuivre, inférieure à 1meV,
pour des valeurs de 400 eV et 450 eV. En raison du nombre d'erreurs introduit par le
maillage de la zone de Brillouin et du choix de l'énergie de coupure, il est très di-
cile de comparer deux systèmes n'ayant pas été étudiés avec les mêmes paramètres.
Cependant en raison du caractère systématique des erreurs, la comparaison entre
deux systèmes étudiés avec des paramètres de précision identiques devient alors pos-
sible. Dans tous les calculs eectués sauf indications contraires, nous avons utilisé
un maillage de 15  15  15 points-k pour les phases volumiques et une énergie de
coupure de 450 eV.
Figure 1.5  Convergence de l'énergie totale de l'aluminium (a) et du cuivre (b)
en fonction de Ecut avec un maillage de (6 6 6), (15 15 15) et (21 21 21)
points-k.
Pseudopotentiels
Bien que le théorème de Bloch nous permette l'utilisation d'une base d'ondes planes
pour la description des orbitales de Kohn-Sham, la description ne des orbitales
de c÷ur nécessite de prendre en compte un nombre important d'ondes planes. En
plus du principe de Pauli, il faut s'assurer de l'orthogonalité des fonctions d'onde de
valence et de c÷ur. De plus, au voisinage du c÷ur les fonctions d'onde des électrons
de valence présentent d'importantes oscillations. Pour toutes ces raisons, la prise en
compte de toutes les bandes d'énergie et toutes les ondes planes impliquerait des
temps de calcul trop longs. Or, seules les dernières bandes occupées déterminent les
propriétés des solides : lors de son introduction dans un solide, un atome voit avant
tout une modication de la distribution de ses électrons de valence, réduisant ainsi
l'étude des états électroniques aux dernières bandes occupées par les électrons de
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valence. Il n'est donc pas nécessaire de dénir la forme des bandes occupées par les
électrons des couches profondes. Nous utilisons des pseudopotentiels, qui ne tiennent
compte de manière explicite que des électrons de valence, et approchent les électrons
de c÷ur par un potentiel plus doux.
Comme le schématise la gure (1.6), le pseudopotentiel est fait de sorte qu'au delà
d'un rayon de coupure rC il soit identique (autant que ce peut) au potentiel réel et
que les pseudofonctions d'ondes satisfassent les conditions énumérées ci-après. La
condition d'orthogonalité n'étant plus à assurer en deçà du rayon de coupure, un
potentiel plus doux permet de reproduire l'action des électrons de c÷ur en diminuant
le temps de calcul lié aux fortes oscillations dans cette région. Dans un calcul en
ondes planes, les fonctions de valence, fonctions d'ondes traitant explicitement des
électrons de valence, sont développées en C coecients de Fourier et le coût du
calcul est proportionnel à NC . De manière générale, l'important est de s'assurer
que la fonction d'onde est aussi lisse que possible, an de permettre une meilleur
description de la région de c÷ur avec un nombre restreint de composante de Fourier.
Hamman, Schluter et Chiang[45] ont dénis un nombre de conditions nécessaires à
la construction de pseudopotentiels de bonne qualité :
 Les valeurs propres de potentiels tous électrons et de pseudopotentiels ne
traitant que les électrons de valence sont identiques pour une conguration
atomique de référence.
 Les fonctions d'ondes tous électrons et de pseudo-valence sont identiques au
delà du rayon de coupure rC .
 Les dérivées logarithmiques des fonctions d'ondes tous électrons et de pseudo-
valence sont identiques en rC .
 La première dérivée logarithmique sur l'énergie de la pseudo fonction d'onde
et de la fonction d'onde tous électrons sont égales en rC et de fait pour tout
r > rC .
Plus le rayon de coupure sera grand, plus Ecut sera faible, et moins justes seront
les énergies calculées à l'aide du pseudopotentiel (gure 1.5).
Etant construit à partir d'atomes isolés, les pseudopotentiels reproduisent assez
dèlement les propriétés d'un atome isolé. Cependant, rien ne garantit que les élec-
trons de c÷ur soient bien décrits lorsque l'on augmente la taille des systèmes. Ceci
introduit de fait une approximation de transférabilité dans les calculs. Il faut alors
eectuer des tests systématiques de pseudopotentiels sur des systèmes simples (molé-
cules, massifs purs, etc) permettant la comparaison avec des résultats expérimentaux
ou des calculs tous électrons, an de s'assurer de la validités des pseudopotentiels
pour des systèmes plus complexes.
Il existe plusieurs types de pseudopotentiels, plus ou moins complexes, permettant
néanmoins de retrouver les propriétés des atomes spéciques pour lesquels ils ont
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Figure 1.6  Illustration schématique du potentiel réel en -Z/r et du pseudopotentiel
Vpseudo, ainsi que de leurs fonctions d'onde associées, v et pseudo respectivement.
Les grandeurs réelles sont représentées en pointillés, les pseudograndeurs en traits
pleins. Le rayon de coupure rC correspond à la ligne verticale en pointillés.
été générés, dans des temps de calcul relativement acceptables.
Dans ce travail, nous utilisons les pseudopotentiels PAW (Projector Augmented
Waves) implémentés dans le code de calcul VASP. Développés par Blöchl[46] et reliés
aux pseudopotentiels ultradoux par Kresse et Joubert[40] permettent de travailler
avec des énergies de cut-o très basses tout en orant par construction un moyen
de remonter aux véritables fonctions d'onde tous électrons. Les fonctions d'ondes
complètes variant rapidement à proximité du noyau, toutes les intégrales sont éva-
luées en considérant une combinaison d'intégrales de fonctions plus lisses étendues
dans l'espace, à laquelle s'ajoute une contribution localisée évaluée par intégration
localisée sur des sphères mun-tin.[40, 46, 47].
Les trois éléments intervenant dans ce travail sont l'aluminium, le cuivre et l'oxy-
gène avec respectivement 13, 29 et 8 électrons. Cependant il n'y pas de règle générale
permettant de séparer précisément les niveaux de c÷ur des niveaux de valence. Un
test de convergence de l'énergie en fonction du nombre d'électrons de valence et du
temps de calcul serait susant pour séparer avec certitude les niveaux de valence et
des niveaux de c÷ur. L'un des avantages de l'utilisation du code de calcul VASP est
que tous les pseudopotentiels ont été générés de la même manière, garantissant ainsi
une reproductibilité des calculs. Seul le cuivre est fournit avec deux pseudopotentiels
PAW; un pseudopotentiel petit c÷ur (p6d10s1) et un pseudopotentiel grand c÷ur
(d10s1). L'aluminium et l'oxygène seront traités respectivement avec des pseudopo-
tentiels traitant explicitement les électrons de valence s2p1 et s2p4.
Il est important de noter que le code de calcul VASP retranche de tous les calculs
d'énergie l'énergie de l'atome pour la conguration dans laquelle le pseudo-potentiel
a été généré. Or tous les pseudopotentiels ont été générés pour des atomes de réfé-
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rence sans prise en compte de la polarisation de spin et pas nécessairement dans leur
état fondamental. Il faut donc corriger toutes les énergies calculées en spin-polarisé
an de retrouver une énergie de référence atomique exacte.
1.4.4 Application aux systèmes non périodiques
La méthodologie de résolution de l'équation de Kohn-Sham pour des systèmes
périodiques représente un puissant outil de calcul malgré les approximations inhé-
rentes à la DFT. La périodicité de translation d'un système peut être schématisée
par la reproduction d'une cellule élémentaire dans les trois directions de l'espace
(Figure 1.7-(a)). Néanmoins dans le cas de l'étude de défauts (défauts ponctuels :
lacunes, interstitiels, agrégats, surfaces ou systèmes isolés), la périodicité de transla-
tion du système est brisée. L'utilisation de supercellules susamment grandes an
d'éviter toute interaction entre le défaut et ses images, permet cependant de conti-
nuer à travailler en conditions périodiques et de traiter ainsi des systèmes de tailles
macroscopiques.
Figure 1.7  Reproduction dans les deux directions de l'espace (x; y) d'une cellule
élémentaire périodique représentant : (a) un cristal parfait inni. (b) la molécule
CuO (O en rouge et Cu en jaune). La distance entre la molécule CuO et son image
périodique est telle qu'il n'y a pas d'interaction entre elles.
Atomes et molécules
L'étude d'atomes et de molécules nécessite l'utilisation de cellules de simulation suf-
samment grandes pour éliminer toute interaction entre les atomes et leurs images
(Figure. 1.7-(b)). Une description ne de la géométrie de la cellule de simulation
nécessite un nombre important d'ondes planes. Ce nombre sera d'autant plus im-
portant que la taille de la cellule sera grande et sa géométrie complexe, augmentant
considérablement les temps de calcul. Pour un système isolé, seul le point   est né-
32 Chapitre 1. Théorie de la fonctionnelle de la densité
cessaire pour décrire la première zone de Brillouin. Augmenter le nombre de points-k
reviendrait à tenir compte de la périodicité articielle du système. Cette géométrie
permet d'eectuer un test de non interaction : il consiste à augmenter la taille de
la cellule jusqu'à convergence de l'énergie totale. La gure (1.8) montre que dans
le cas d'une cellule cubique, l'énergie converge (à moins de 1 meV) pour les trois
atomes étudiés lorsque la cellule de simulation atteint 12 Å de coté.
Figure 1.8  Convergence de l'énergie des atomes de Al (a), Cu (b) et O (c) par
rapport à la taille de la cellule. Fonctionnelle LDA-CA. Ecut = 450 eV. 1 point-k
Surfaces
La modélisation d'une surface se fait en considérant des empilements de plans ato-
miques, ou slabs, séparés par du vide. Pour assurer une bonne description de la
surface, l'épaisseur du slab doit être susamment grande pour reproduire en son
milieu les propriétés du volume, et la couche de vide doit être assez grande pour
découpler les diérentes images périodiques (i.e. que la surface n'interagit pas avec
le dessous du slab de la première image périodique). La gure (1.9) montre le po-
tentiel électrostatique moyen dans le vide. Le plateau horizontal dans la région du
vide conrme l'absence de toute interaction entre la surface du slab et son image
périodique.
Deux méthodes sont possibles. Une méthode impliquant alors deux surfaces symé-
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Figure 1.9  Potentiel électrostatique moyen d'un empilement de 13 couches d'alu-
minium (111) dans la direction z perpendiculaire à la surface avec une taille de vide
de 11 Å. La ligne verticale en pointillés représente la surface de l'empilement. Le
plateau dans la région du vide indique l'absence d'interaction entre la surface du
haut et l'image périodique de la surface du bas de l'empilement.
triques libres de relaxer à chaque extrémité et une seconde méthode, asymétrique,
consistant à xer la base du slab (ainsi que la surface du bas) au paramètre de maille
du cristal parfait et de laisser les quelques plans du dessus relaxer. (Voir chapitre
(2) pour plus de détails).
Optimisation de géométrie : Calcul des forces
La résolution de l'équation monoélectronique dans le formalisme de Khon-Sham
nous permet de trouver le minimum d'énergie d'un système à noyaux xes consti-
tuant le potentiel extérieur dans lequel les électrons sont plongés. Ce minimum n'est
cependant pas le minimum global, mais l'état fondamental électronique de la con-
guration atomique de départ. La détermination du minimum global donnerait accès
aux positions atomiques dans cet état ainsi qu'aux propriétés de l'état fondamen-
tal. En 1939, Feynman[48] montre que la force sur un noyau dépend strictement de
la densité de charges, et est indépendante des énergies cinétique, d'échange et de
corrélation des électrons (théorème de Hellmann-Feynman). Lors de l'utilisation de
pseudopotentiels non-locaux, la force devient fonction uniquement de la densité, et
peut se dénir simplement à l'aide des fonctions d'ondes de Kohn-Sham.
Schématiquement, le théorème de Hellmann-Feynman implique un noyau se dépla-
çant par rapport à tous les électrons. Il est cependant plus approprié de bouger une
partie de la densité en même temps que le noyau. De manière pratique, il sut de
récupérer la valeur des forces sur les atomes à la n de chaque cycle électronique
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autocohérent et d'utiliser des algorithmes de gradients conjugués, de steepest descent
ou de Verlet pour minimiser l'énergie et déterminer la géométrie optimale ou encore
eectuer des calculs de dynamique moléculaire.
Les deux principales sources d'erreurs de calcul sont celles dues à l'autocohérence
des calculs et à la dépendance explicite de la base utilisée aux positions atomiques.
Au cours d'une optimisation de géométrie, si la conguration de départ est trop
éloignée du minimum global, la forme et le volume de la cellule seront modiés. La
base d'onde planes choisie au début du cycle d'optimisation ne sera plus compatible
avec la nouvelle géométrie. Il sura alors de relancer le calcul an de générer une
nouvelle base plus adaptée.
1.5 Conclusion
Le formalisme de la théorie de la fonctionnelle de la densité nous permet de
déterminer la structure électronique des matériaux de manière précise et avec des
temps de calculs peu coûteux (à précision égale) comparativement aux méthodes de
chimie quantique de type Hartree-Fock ou post Hartree-Fock. Cependant, le terme
d'échange et de corrélation reste toujours inconnu et il est peu probable que nous
puissions un jour parvenir à déterminer avec exactitude son expression analytique.
La modélisation de systèmes de plus en plus grands, l'étude de défauts de plus en
plus étendus impliquent l'utilisation de supercellules de simulation de plus en plus
grandes ce qui augmente de manière drastique les temps de calculs et impose de plus
en plus d'approximations dans la résolution des équations de Kohn-Sham. Certaines
de ces approximations introduisent des erreurs systématiques dont l'évaluation est
possible telles que le smearing, le nombre de points-k ou l'énergie de cuto. D'autres
restent plus aléatoires et dépendent du système étudié : par exemple la transférabi-
lité des pseudopotentiels et la forme de la fonctionnelle d'échange et de corrélation.
Ainsi, an de nous assurer de la validité de nos résultats et des paramètres de cal-
cul (, Ecut, nombre de points-k, fonctionnelle d'échange et de corrélation choisie,
pseudopotentiel etc...), tous nos résultats seront comparés, quand cela sera possible,
aux résultats expérimentaux et ceux issus d'autres calculs.
Dans le prochain chapitre, nous présenterons les résultats de l'étude des atomes, des
phases cristallines et certaines surfaces pures de l'aluminium, du cuivre et de l'oxy-
gène qui représentent nos systèmes de références pour la suite de cette étude. Nous
confronterons nos résultats aux données expérimentales et théoriques disponibles
dans la littérature, ce qui nous permettra de valider nos paramètres.
Chapitre 2
Systèmes isolés de référence
An de déterminer les propriétés électroniques des alliages aluminium-cuivre
et de traiter plus en détail les systèmes mixtes, nous devons d'abord étudier les
systèmes purs (Al, Cu et O) correspondants. Nous établirons tout d'abord nos pa-
ramètres de calcul puis confronterons les résultats de nos simulations aux données
expérimentales et théoriques existantes. L'accord entre nos résultats et ceux de la
littérature nous permettra de valider le choix des paramètres de calcul. De plus, ces
résultats serviront de références pour le reste de cette étude.
Dans ce chapitre, nous traitons les atomes isolés Al, Cu et O, les phases volumiques
de Al et Cu et enn les surfaces pures Al (111) et Al (100). Tous nos calculs ont
été eectués avec les deux fonctionnelles d'échange et de corrélation LDA-CA et
GGA-PBE avec des paramètres de contrôle convergés. Deux pseudopotentiels du
cuivre (grand c÷ur et petit c÷ur) seront utilisés an de nous assurer qu'il n'est pas
nécessaire de traiter explicitement les 6 électrons de la couche 3p du cuivre.
2.1 Atomes isolés
Les tests de convergence eectués au chapitre (1) suggèrent pour des calculs
concernant des atomes isolés une énergie de coupure Ecut = 450 eV, un smearing
de type Methfessel Paxton avec  = 0:01 eV, un maillage de la première zone
de Brillouin n'incluant que le point   et une cellule cubique de 12 Å de côté. Le
tableau (2.1) résume les principales caractéristiques des trois atomes étudiés. L'uti-
lisation d'une cellule de simulation cubique implique que les états de Kohn-Sham
présenteront également une symétrie cubique. Si les états s, de part leur symétrie
sphérique, sont peu sensibles à la symétrie cubique imposée par la cellule de simu-
lation, les états p et d sont souvent aectés par une telle symétrie menant à des
dégénérescences et à des déformations de niveaux. L'utilisation d'une cellule de si-
mulation à symétrie brisée 12  11  10 Å permet de lever ces dégénérescences et
d'éviter d'imposer une symétrie aux états de Kohn-Sham. L'utilisation d'une cellule
parallélépipédique n'aecte par exemple que très peu les états s de l'aluminium et
du cuivre et lève la dégénerescence des niveaux p (Fig 2.1 et 2.2). Elle permet donc
d'obtenir une énergie totale plus réaliste (Tab. 2.2). La levée de dégénerescence des
niveaux d n'est quant à elle pas visible car de l'ordre de la précision des calculs.
Comme le montre la gure (2.3) pour l'atome d'aluminium, le calcul de l'énergie
totale d'un atome isolé est très sensible à la valeur de . Une faible valeur de 
permet des calculs plus justes mais implique des temps de calculs plus longs. Ces
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Al Cu O
Numéro atomique Z 13 29 8
Structure électronique [Ne]3s23p1 [Ar]3d104s1 [He]2s22p4
Rayon atomique (Å) 1.43 1.28 1.46
Anité électronique (eV) 0.433 1.236 1.461
Electronégativité de Pauling 1.61 1.90 3.44
Dureté (hardness) 1.177 0.664 1.979
Table 2.1  Données expérimentales sur les atomes étudiés[49].
Energie totale (eV)
Cellule de simulation (Å) 12 12 12 12 11 10
LDA GGA LDA GGA
Al -0.137 -0.198 -0.162 -0.312
Cu (1) -0.178 -0.242 -0.179 -0.243
Cu (2) -0.059 -0.597 -0.065 -0.603
O -1.411 -1.528 -1.491 -1.902
Table 2.2  Energie totale des atomes isolés Al, Cu et O en fonction de la géométrie
de la cellule de simulation à  = 0:01 eV. Pour l'atome de cuivre, les résultats ont
été obtenus en utilisant un pseudopotentiel grand c÷ur (3d103s1) noté (1) ou petit
c÷ur (3p63d103s1) noté (2).
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Figure 2.1  Tracé des densités d'états pour un atome Al isolé dans une cellule
de simulation (a) cubique de 12  12  12 Å3. (b) parallélépipédique de volume
12 11 10 Å3. (Fonctionnelle d'échange et de corrélation LDA).
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Figure 2.2  Tracé des densités d'états pour un atome Cu isolé dans une cellule de
simulation (a) cubique de volume 12 12 12 Å3. (b) parallélépipédique de volume
12 11 10 Å3. (Fonctionnelle d'échange et de corrélation LDA et pseudopotentiel
petit c÷ur (3p63d103s1))




Cu (1) -0.188 -0.255
Cu (2) -0.074 -0.615
O -1.457 -1.574
Table 2.3  Energie totale des atomes isolés Al, Cu et O pour  = 0:2 eV. Les
résultats pour l'atome de cuivre sont pour les deux pseudopotentiels petit c÷ur
(3p63d103s1) noté (1) et grand c÷ur (3d103s1) noté (2). Cellule de simulation
12x11x10 Å3
temps de calculs restent néanmoins très faibles pour le traitement d'atomes isolés
(Pour ces derniers, la valeur  = 0:01 eV semble la plus adaptée). Cependant,
comme nous l'avons précisé au chapitre précédent, en cas de comparaison entre des
systèmes, il est important d'eectuer tous les calculs avec la même précision. Les
calculs concernants les systèmes de plus grande taille ayant été eectués pour des
valeurs de   0:2 eV, nous xons nalement  à 0.2 eV pour l'étude des systèmes
isolés (voir tableau (2.3)).
Figure 2.3  Energie de l'atome Al isolé dans une cellule de simulation de volume
12x11x10 Å3 en fonction de la valeur de . (Fonctionnelle d'échange et de corrélation
LDA)
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2.2 Eet de dimensionalité
Le passage de l'atome isolé au cristal parfait implique une augmentation de di-
mensionalité, soit encore, une augmentation du nombre de coordination atomique
zn. Nous exposons l'inuence de cette augmentation sur l'énergie totale pour l'alu-
minium et le cuivre, à travers l'étude d'une chaîne atomique linéaire (zn = 2), une
monocouche (111) innie (zn = 6) et un cristal cfc (zn = 12). La gure (2.4) pré-
sente, pour chacun des systèmes une courbe d'énergie d'allure classique : i) une
divergence rapide pour des petites distances interatomiques en raison des répulsions
électrostatiques à courte portée, ii) un minimum pour la distance interatomique
d'équilibre, iii) une convergence vers l'énergie de l'atome isolé aux grandes distances
interatomiques. L'énergie de cohésion Ecoh, énergie nécessaire pour former un cris-
tal à partir d'atomes isolés, est donnée par la profondeur du puits autour de la
distance d'équilibre. Nous la prenons négative par convention (plus l'énergie est né-
gative, plus stable est le système). Pour le cuivre et l'aluminium, l'augmentation
de coordinence augmente la cohésion (l'énergie de cohésion par atome augmente en
valeur absolue, tableau 2.4) et diminue la force des liaisons (l'énergie moyenne par
liaison, donnée par Ebond = 2Ecoh=zn, diminue en valeur absolue) ce qui se traduit
par un allongement de celles-ci et donc de la distance interatomique. L'évolution de
la structure électronique se fait par la formation de bandes continues à partir de
niveaux atomiques discrets.
Figure 2.4  Evolution de l'énergie de cohésion par atome en fonction de la distance
interatomique pour l'aluminium (a) et le cuivre (b) pour des systèmes innis de
dimensionalités diérentes ; chaine linéaire (zn = 2), monocouche (111) (zn = 6) et
cristal cfc (zn = 12) (fonctionnelle d'échange et de corrélation LDA).
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Table 2.4  Energie de cohésion par atome de Al et de Cu pour des systèmes de
coordinences zn = 2, 6 et 12 ( fonctionnelle d'échange et de corrélation LDA).
2.3 Systèmes innis de référence
Nous présentons dans cette section le détail de nos calculs concernant les cris-
taux purs Al et Cu et les surfaces Al(111) et Al(100). Ces surfaces sont les plus
denses et présentent les plus faibles énergies de surface. Tous ces systèmes serviront
de systèmes de référence pour l'ensemble de notre étude. Les résultats obtenus sont
comparés aux résultats expérimentaux et à d'autres calculs ab initio présents dans
la littérature. L'accord avec ces résultats permet de valider nos paramètres et condi-
tions de calcul. Tous les résultats sont obtenus en utilisant les deux fonctionnelles
LDA-CA et GGA-PBE an de tirer prot des avantages de chacune, et de se faire
une idée de la sensibilité des résultats à l'approximation de l'énergie d'échange et
de corrélation.
2.3.1 Cristaux innis
Les cristaux cfc de Al et de Cu ont été modélisés par des cellules unitaires
primitives trigonales avec un atome par maille placé en (0 0 0). La maille primitive
de vecteurs unitaires ~a1, ~a2 et ~a3 est dénie par0@ ~a1~a2
~a3
1A =
0@1=2 1=2 00 1=2 1=2
1=2 0 1=2
1A 
0@a  x^a  y^
a  z^
1A (2.1)
où a est paramètre de la maille de Bravais cfc.
Tous les calculs concernant les phases volumiques ont été convergés avec une valeur
d'énergie de coupure de Ecut = 450 eV, un smearing de type Methessel-Paxton
de  = 0:2 eV, et un maillage de la première zone de Brillouin d'une nesse de
15  15  15 points-k. Les géométries ont été optimisées à l'aide d'un algorithme
de type gradient conjugué pour une convergence des forces sur les atomes inférieure
à 0.05 eV/Å. Nous présentons dans le tableau 2.5 quelques propriétés des phases
condensées de Al et de Cu calculées en utilisant des fonctionnelles d'échange et de
corrélation LDA et GGA, que nous comparons à des résultats expérimentaux et à
d'autres calculs de type DFT de la littérature. Nous choisissons de nous intéresser
à l'énergie de cohésion qui, comme dénie auparavant, est l'énergie nécessaire pour
former un cristal à partir d'atomes isolés. Pour un calcul DFT donnant accès à
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l'énergie totale d'un système ANBM , où N et M sont respectivement le nombre
d'atomes de A et B, l'énergie de cohésion du système est donnée par
Ecoh(ANBM ) = Etot(ANBM ) NEtot(Aatome) MEtot(Batome) (2.2)
En utilisant l'équation d'état de Murnaghan[50], les modules d'élasticité B0 des deux
métaux ont été calculés en ajustant l'énergie totale de 12 volumes régulièrement es-
pacés autour de leurs volumes d'équilibre.
Pour les deux métaux étudiés, les résultats GGA sont en très bon accord avec les
données expérimentales. Les résultats LDA surestiment (en valeur absolue) l'éner-
gie de cohésion Ecoh et le module d'élasticité B0 et sous-estiment le paramètre de
maille a. Ce comportement de la fonctionnelle LDA est général pour les systèmes
métalliques.[20, 51, 35] De manière globale, l'utilisation des pseudopotentiels PAW
mène à des résultats en bon accord avec les calculs publiés traitant explicitement
tous les électrons. Leur utilisation, qui réduit signicativement les temps de calcul
s'avère donc justiée. Néanmoins, la prise en compte des électrons de la couche p
du cuivre alourdit grandement les temps de calcul sans apporter une plus grande
























Table 2.5  Propriétés de cristaux cfc Al et Cu calculées en utilisant des fonctionnelles d'échange et de corrélation LDA et GGA,
comparées à des résultats expérimentaux et à d'autres calculs de type DFT issus de la littérature. (US= pseudopotentiel Vanderbilt
ultradoux, PW91= fonctionnelle de Perdew Wang 91).
Cristal cfc Type de Calcul/Expérience a (Å) B0 (GPa) Ecoh (eV/at.) Ref.
Al Expérience 4.05/4.04 76.93/77.30 -3.39/-3.39 [52]/[34]
LDA GGA LDA GGA LDA GGA
PAW 3.98 4.04 113.38 67.72 -4.01 -3.43 Ce travail
US/PW91 4.04 72.05 -3.50 [53]
Tous électrons 4.04 75.00 -4.07 [54]
Tous électrons 3.97 80.00 -4.09 [55]
Cu Expérience 3.61 137.00 -3.49 [52]
LDA GGA LDA GGA LDA GGA
PAW (p6d10s1) 3.52 3.63 192.4 163.50 -4.55 -3.49 Ce travail
PAW (d10s1) 3.52 3.64 185.20 142.00 -4.51 -3.46 Ce travail
Pseudopot. 3.67 134.00 -3.38 [56]
Pseudopot. 3.53 3.97 190.00 140.00 -4.75 -3.76 [57]
Tous électrons. 3.52 3.63 192.00 142.00 -4.57 -3.51 [58]
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2.3.2 Surfaces
Comme indiqué au chapitre précédent, les surfaces propres et les phénomènes de
surface, tels que la ségrégation ou l'adsorption, peuvent être étudiés avec des condi-
tions aux limites périodiques. Les cellules de simulation, constituées d'empilements
de plans atomiques (slabs) et de vide sont reproduites dans les trois directions de
l'espace selon ces conditions périodiques. Il faut, d'une part, que le vide soit assez
important pour éviter que la surface du slab n'interagisse avec l'image périodique de
la base du slab, et que d'autre part, le slab soit susamment épais pour reproduire
les propriétés de la phase condensée en son milieu. De manière pratique, l'étude
de surfaces propres implique de construire des cellules de simulation contenant un
nombre convergé de couches de vide nv et de couches atomiques n pour un nombre
total de couches l dans la cellule de simulation où l = n+ nv. Les cellules de simu-
lation contenant 1 atome par plan et modélisant les surfaces pures (111) et (100)
sont dénies de la manière suivante
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Pour les études de ségrégation (Chap.4) et d'adsorption (Chap.5), ces cellules
sont agrandies dans les directions dénissant les plans (~x et ~y).
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Deux méthodes de construction de slab sont possibles ;
 Méthode symétrique
Les deux faces du slab sont traitées de manière identique et sont libres de relaxer.
Il convient alors de s'assurer que le milieu du slab reproduit bien les propriétés du
cristal. Il est courant d'imposer la distance interplanaire de quelques plans au milieu
du slab à la valeur d0 dans le cristal (gure 2.5-(a)). Il faut alors s'assurer que les
forces sur les atomes xes sont négligeables. L'énergie de surface est donnée dans





(Eslab   n  Eb) (2.7)
Avec Eslab l'énergie totale du slab, n le nombre de plans atomiques dans le slab et Eb
l'énergie d'un même plan du cristal parfait. An de déterminer le nombre de couches
de vide nv dans la cellule de simulation, nous construisons une cellule contenant 3
couches atomiques libres de relaxer et nous augmentons le nombre de couches de
vide jusqu'à convergence de l'énergie de surface  à 0.01 meV/at. près. L'épaisseur
du slab quant à elle, est déterminée en augmentant le nombre de plans atomiques,
libres de relaxer, jusqu'à convergence des critères suivants :
- Forces : elles doivent être faibles en milieu de slab an de reproduire les conditions
volumiques (si certaines distances interplans ont été xées à d0 dans le centre).
- Relaxation : la variation de la distance interplanaire doit être faible en milieu de
slab an de reproduire les conditions volumiques et la variation de distance entre la
couche de surface et la couche de sous surface doit être convergée.
- Energie de surface : elle constitue la plus importante condition de convergence du
nombre de couches atomiques dans le slab. Cependant, comme l'a fait remarquer
Boettger[59], l'énergie de surface telle que dénie par l'équation 2.7 est divergente
avec n, sitôt que l'énergie de la phase condensée Eb est un tant soit peu erronée.
Pour obtenir une énergie bien convergée, il est nécessaire d'eectuer un ajustement
linéaire de l'énergie totale du slab Eslab(n), par rapport au nombre de couches de
matériau n
Eslab(n) = "+ n  Eb (2.8)
Pour une grande valeur de n, l'énergie totale du slab est composée de l'énergie totale
de n tranches du cristal et de ", l'énergie nécessaire pour créer deux surfaces (" = 2
pour une conguration symétrique).
 Méthode asymétrique
Elle consiste à xer la base du slab (ainsi que la surface du bas) au paramètre de
maille du cristal et de laisser les plans du dessus relaxer ; cette méthode a l'avan-
tage de diminuer les temps de calculs liés à la relaxation des plans atomiques mais
augmente la diculté à déterminer les énergies de surface (gure (2.5-(b))).
Dans un slab à n couches de matériau, l'énergie de surface  est obtenue (pour
de grandes valeurs de n) à partir des ajustements linéaires des énergies totales non
relaxée Eurlx et relaxée Erlx :
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Figure 2.5  (a) Slab symétrique. (b) Slab asymétrique. Les atomes foncés sont
xés au paramètre de maille. Les atomes gris clairs sont libres de relaxer.
Eurlx(n) = 2urlx + nEb (2.9)
Erlx(n) =  + urlx + nEb (2.10)
De toutes les méthodes actuelles de calcul d'énergies de surface[60, 61, 59, 62, 63,
64, 65, 66, 54, 58] la méthode asymétrique est une de celles qui mène aux résultats
les plus précis avec un minimum de couches atomiques dans le slab.[60, 59, 62, 63,
64, 65, 66]
Dans notre étude, la géométrie du slab (nombre de couches de vide nv, de couches
rigides, nr et de couches libres nl) a été soigneusement optimisée an d'obtenir la
meilleur représentation possible des surfaces de Al avec un minimum de couches
atomiques. Le nombre de couches de vide nv est déterminé de la même manière que
pour la méthode symétrique, soit en augmentant le nombre de couches de vide dans
une cellule à 3 couches atomiques libres de relaxer, jusqu'à convergence de l'énergie
de surface  à 0.01 meV/at. Le nombre de couches rigides nr est déterminé à partir
d'un slab constitué de 2 couches rigides et de 2 couches libres de relaxer (le nombre
de couches de vide étant déterminé à l'étape précédente). Le nombre de couches
rigides est incrémenté jusqu'à convergence de la distance interplanaire d des couches
libres (d=d  0:1%), et des forces sur la dernière couche rigide (< 0:05 eV/Å).
Le nombre de couches libres nl est augmenté jusqu'à convergence de l'énergie de
surface asymétrique et de la distance interplanaire entre la dernière couche rigide et
la première couche libre de relaxer (d=d  10 4%).
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2.3.3 Surfaces Al(111) et Al(100)
En prévision des calculs ultérieurs de ségrégation de surface et d'adsorption sur
Al (111) (Chap 4 et 5) nous utiliserons dans la suite de ce travail la méthode de
construction asymétrique. Contrairement à la méthode symétrique (S) nécessitant
d'adsorber des atomes (ou de substituer des atomes en surface) de manière symé-
trique sur les deux surfaces créées an de maintenir l'eet de symétrie, la méthode
asymétrique (AS) a pour avantage de ne considérer que la surface libre de relaxer
comme surface du matériau. Ceci diminue de manière importante les temps de cal-
cul étant donné qu'on ne relaxe qu'un côté du slab. Cette méthode a néanmoins
l'inconvénient d'une tendance à la création d'un potentiel électrostatique ctif entre
la surface avec adsorbats (ou atomes substitués en surface) et l'image périodique de
la base du slab (voir Fig 2.6-a). Il faut alors s'assurer lors de l'étude de phénomènes
d'adsorption ou de ségrégation que le nombre de couches de vide est susamment
important pour qu'il n'y ait pas d'apparition d'un champ dipolaire à longue distance,
induisant une interaction ctive entre l'adsorbat et la surface xe. Le potentiel élec-
trostatique au milieu de la région de vide doit être parfaitement constant (Fig 2.6-b).
Figure 2.6  Potentiel électrostatique moyen d'un empilement de 13 couches d'alu-
minium (111) (conguration asymétrique) dans la direction z perpendiculaire à la
surface. La ligne verticale en pointillés représente la couche de surface du slab. (a)
Le plateau horizontal dans la région du vide indique l'absence d'interaction entre la
surface du haut et l'image périodique de la couche de surface du bas du slab. (b) la
pente dans la région du vide indique la présence d'un potentiel électrostatique entre
l'atome adsorbé et l'image périodique de la surface du bas du slab.
En utilisant cette méthode, nous arrivons à une énergie de surface convergée
pour un slab de 13 couches atomiques (nr=nl=nv = 6=7=5,  14.1 Å de vide) pour
la surface (111) et un slab de 18 couches atomiques (nr=nl=nv = 8=10=6,  13.9
Å de vide) pour la surface (100). An d'eectuer tous les calculs avec la même
précision, nous avons utilisé les mêmes paramètres que pour les calculs de phases
volumiques. En raison de la bidimentionalité du slab, nous avons utilisé un maillage
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de Monkhorst-Pack de nesse (15  15  1). La distance entre les couches de la
base a été xée au paramètre structural calculé pour les phases volumiques, soit
d111 = 2:30 Å et d100 = 1:99 Å pour les surfaces Al(111) et Al(100) respectivement.
Les gures (2.7) et (2.8) montrent respectivement l'évolution de l'énergie de cohésion
du slab (111) et de l'énergie de la surface (111) relaxée et non relaxée en fonction
du nombre de couches dans le slab. La gure (2.7) montre une variation de l'énergie
de cohésion du slab d'une valeur de 30 meV/at. entre le slab à 13 couches et le slab
à 25 couches. La gure (2.8) montre le caractère fortement oscillatoire de l'énergie
de surface de l'aluminium en fonction du nombre de couches dans le slab, mettant
en évidence la dépendance de l'aluminium aux eets de taille quantique (Quantum
size eects)[67, 68, 69, 70, 71]. La variation d'énergie de surface entre un slab à 13
couches atomiques et un slab à 25 couches atomiques est de 14 meV/Å. L'énergie
de surface peut donc être considére comme étant convergée à partir d'un slab de
13 couches atomiques. Pour ces slabs, la relaxation n'implique qu'une très faible
variation d'énergie de cohésion et d'énergie de surface.
Figure 2.7  Evolution de l'énergie de cohésion du slab (111) relaxé et non relaxé
en fonction du nombre de couches dans le slab (conguration asymétrique. Fonc-
tionnelle LDA-CA).
Nous introduisons dans cette section le travail de sortie  (Work function) qui
est une propriété fondamentale des surfaces métalliques. Il représente l'énergie né-
cessaire pour extraire un électron de la surface du métal. Ainsi, cette propriété
intervient dans une large gamme de phénomènes de surface.[72, 73, 74, 75] En par-
ticulier, la mesure de la variation du travail de sortie  est incontournable pour
l'étude de la photoémission ou de l'adsorption d'atomes sur des surfaces métalliques.
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Figure 2.8  Evolution de l'énergie de surface du slab (111) relaxé et non relaxé en
fonction du nombre de couches dans le slab (conguration asymétrique. Fonction-
nelle LDA-CA).
Le travail de sortie est calculé de la manière suivante :
 = Ves (1)  EF (2.11)
Où EF est l'énergie de Fermi du système et Ves (1) est le potentiel électrostatique
à une distance innie de la surface, évalué dans nos calculs au milieu de la région
de vide de la cellule de simulation. 1
An de s'assurer de la qualité des surfaces Al(111) et Al(100), nous avons calculé
les énergies de surface, le travail de sortie et la variation relative ij des distances
intercouches dij relativement à la distance interplanaire du cristal parfait d0 : ij =
(dij   d0)=d0. Nous avons également calculé, à titre comparatif, des énergies de
surface de slabs construits à l'aide de la méthode symétrique (S) an de s'assurer
que les résultats obtenus avec la méthode asymétrique (AS) soient indépendants de
la méthode choisie. Les résultats obtenus, les valeurs expérimentales connues ainsi
que les résultats de calculs théoriques antérieurs sont reportés dans les tableaux
Tab (2.6) et Tab (2.7).
1. Notons que pour une conguration asymétrique, le potentiel électrostatique est parfaitement




























Table 2.6  Propriétés de la surface Al(111) comparées à des calculs théoriques issus de la littérature et aux résultats expérimentaux
connus. Calculs théoriques en pseudopotentiels (Ps) ou en tous électrons (AE). n est le nombre de couches. Slab symétrique (S).
Slab asymétrique (AS). Résultats expérimentaux (exp). LEED=Low Energy Electron Diraction. Energie de surface non relaxée :
urlx (eV/at.). Energie de surface relaxée :  (eV/at.). Travail de sortie :  (eV). Distances relatives intercouches : ij(%).
n urlx (eV/at.)  (eV/at.)  (eV) 12 (%) 23 (%) 34 (%) Ref.
PAW/GGA 13 (AS) 0.347 0.346 4.012 +0.522 -0.552 +0.460 Ce travail
PAW/GGA 13 (S) 0.359 4.013 +0.498 -0.528 +0.427 Ce travail
PAW/GGA 15 (S) 0.355 4.047 +1.166 +0.176 +0.856 Ce travail
PAW/LDA 13 (AS) 0.410 0.409 4.179 +0.524 -0.560 +0.464 Ce travail
PAW/LDA 13 (S) 0.428 4.174 +0.491 -0.528 +0.427 Ce travail
PAW/LDA 15 (S) 0.429 0.427 4.179 +1.165 +0.176 +0.856 Ce travail
Ps/GGA 6 (S) 0.357 4.18 +1.08 -0.10 +0.05 [53]
Ps/GGA 6 (S) 4.085 +1.06 -1.53 -0.54 [76]
AE/GGA 7 (S) 0.33 4.04 +1.35 +0.54 +1.06 [58]
AE/GGA 15 (S) 0.364 0.365 4.06 +1.15 -0.05 +0.46 [54]
AE/LDA 7 (S) 0.39 4.21 +1.35 +0.54 +1.04 [58]
AE/LDA 4 (S) 0.56 4.54 [77]
Exp. 0.50-0.52 [78]




LEED(300K) +1.80.3 +0.10.7 [83]

























Table 2.7  Propriétés de la surface Al(100) comparées à des calculs théoriques issus de la littérature et aux résultats expérimentaux
connus. Calculs théoriques en pseudopotentiels (Ps) ou en tous électrons (AE). n est le nombre de couches. Slab symétrique (S).
Slab asymétrique (AS). Résultats expérimentaux (exp). LEED=Low Energy Electron Diraction. Energie de surface non relaxée :
urlx (eV/at.). Energie de surface relaxée :  (eV/at.). Travail de sortie :  (eV). Distances relatives intercouches : ij (%).
n urlx (eV/at.)  (eV/at.)  (eV) 12 (%) 23 (%) 34 (%) Ref.
PAW/GGA 18 (AS) 0.430 0.432 4.265 +0.899 +0.243 +0.195 Ce travail
PAW/GGA 19 (S) 0.433 0.431 4.251 +1.045 +0.177 +0.526 Ce travail
PAW/LDA 18 (AS) 0.501 0.499 4.427 +0.829 +0.218 +0.250 Ce travail
PAW/LDA 19 (S) 0.499 4.417 +0.892 +0.274 +0.532 Ce travail
AE/GGA 17 (S) 0.486 0.484 4.243 +1.598 +0.436 -0.002 [54]
AE/GGA 4 (S) 0.689 [85]
AE/GGA 13 (S) +0.5 -0.3 [86]
LEED(100K) +2.00.8% +1.20.8 [87]
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A l'aide des deux fonctionnelles LDA-CA et GGA-PBE, nos calculs utilisant une
conguration (S) donnent des valeurs d'énergie de surfaces très proches de celles ob-
tenues avec la conguration (AS) à nombre de couches similaire (de l'ordre de 1 meV
d'écart pour la surface (100) et 20 meV pour la surface (111)). Comparés aux résul-
tats obtenus en utilisant la fonctionnelle GGA, l'utilisation de la fonctionnelle LDA
mène à des valeurs d'énergies de surfaces en meilleur accord avec les valeurs expéri-
mentales. En eet, comme indiqué au chapitre 1, grâce à une compensation d'erreurs
entre les énergies d'échange et de corrélation, les surfaces sont mieux représentées
par la fonctionnelle LDA que par la fonctionnelle GGA.[35, 88, 30]. Comparés aux
calculs tous électrons [54], nos calculs utilisants des pseudopotentiels sous-estiment
l'énergie de surface de 19 meV en GGA et la surestiment de 31 meV en LDA. Ces
diérences sont de l'ordre de 5% seulement. Notons la faible inuence de la relaxa-
tion des couches supérieures du slab sur l'énergie de surface (moins de 2 meV). Les
valeurs calculées du travail de sortie sont en très bon accord avec celles issus de cal-
culs tous électrons en conguration (S) avec le même nombre de couches (de l'ordre
de 1%). La relaxation intercouches de surface est, quant à elle, assez disparate. Ce
comportement est néanmoins prévisible[62, 54, 58], puisque les surfaces de Al sont
connues pour être très sensibles aux eets de taille quantique, impliquant des os-
cillations intercouches à longue portée et donc une sensibilité accrue au nombre de
couches dans le slab ainsi qu'au type de slab, (S) ou (AS). Les écarts observés entre
nos résultats et ceux de Yourdshahyan et al.[53] et Kiejna et al.[76] peuvent être at-
tribués aux faibles nombres de couches utilisés par ces auteurs dans la construction
des slabs. L'association de pseudopotentiels et de slabs asymétriques conduit à des
résultats légèrement diérents de ceux obtenus en utilisant des calculs tous électrons
et des slabs symétriques, cependant les écarts sont faibles et donc acceptables pour
cette étude.
2.4 Conclusion
Ce chapitre a permis d'introduire les systèmes de références que nous utiliserons
tout au long de cette étude. Les paramètres de calculs utilisés, tels que le smearing,
l'énergie de coupure ou le nombre de points-k, serviront de référence lors de l'étude
des systèmes mixtes Al-Cu, an d'assurer la même précision pour tous les calculs.
Les conclusions relatives aux méthodes de construction de slabs nous permettent de
valider le modèle asymétrique pour la suite de cette étude. Les relaxations de sur-
face (distances et énergies) sont faibles et les valeurs absolues calculées en utilisant
des pseudopotentiels sont en très bon accord avec les valeurs issues de calculs tous
électrons (moins de 5% d'écart). Ainsi nous nous attendons à ce que nos résultats de
calculs sur la ségrégation et l'adsorption d'atomes utilisant des pseudopotentiels et
la conguration (AS) soient comparables à ceux que l'on obtiendrait en eectuant
des calculs tous électrons en conguration symétrique. L'étude des surfaces pures
a permis d'obtenir de meilleurs résultats en utilisant la fonctionnelle LDA. C'est la
fonctionnelle que nous avons utilisée pour l'étude de la ségrégation de surface et de
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l'adsorption. Toutefois, certains calculs seront eectués en GGA à des ns compa-
ratives.
Les erreurs relatives à l'utilisation d'une approximation pour l'énergie d'échange et
de corrélation (LDA ou GGA) ne sont pas connues et peuvent seulement être esti-
mées par comparaison à l'expérience. Cependant il est généralement admis que les
imprécisions des calculs DFT, due aux inévitables approximations, sont systéma-
tiques et se compensent lorsque l'on compare les énergies de systèmes similaires et
contenant le même nombre d'atomes de chaque espèce. Les énergies de ségrégation




Molécules et défauts ponctuels
En présence d'éléments d'alliage, l'aluminium présente d'excellentes propriétés
mécaniques, obtenues grâce à un durcissement structural (alliages Al/Cu/Mg). Ces
alliages constituent ainsi des matériaux largement utilisés dans le domaine de l'aé-
ronautique. Les propriétés de ces alliages ne sont pas dues simplement à leur com-
position chimique, mais sont particulièrement inuencées par les phases en présence
et par leur microstructure. En microélectronique, les joints Cu/Al sont largement
utilisés dans les systèmes à courant continu élevé, comme transmetteurs de cou-
rant. A terme, ils pourraient être utilisés en remplacement des joints Au/Al comme
interconnecteurs hautes puissances et connecteurs ne-pitch grâce aux excellentes
propriétés mécaniques, électriques et thermiques du cuivre[89, 90].
Plusieurs travaux théoriques ab initio traitant de l'aluminium ont été menés depuis
le début des années 80. Diérentes phases solides (phases pures ou en présence de
défauts dans le solide) de même que des surfaces pures ont ainsi pu être entière-
ment étudiées ; T. Hoshino et al [91] ont montré que la stabilité d'alliages binaires à
base d'aluminium Al-M, où M est un métal de transition, dépend des interactions
à moyenne portée des atomes de transition, par le biais d'une forte hybridation des
orbitales sp de l'aluminium et des orbitales d de l'atome de transition M. L'énergie
d'interaction entre deux impuretés va dépendre fortement de la distance les séparant.
En utilisant des fonctions de Green à potentiel complet (full potential Green func-
tions) KKR[92, 93] pour une meilleur description des défauts dans les cristaux, ils
ont montré que l'énergie d'interaction Cu-Cu tend vers 0 eV lorsque dCu Cu >5.5 Å.
Pour une concentration massique en Cu inférieure à 4%, le diagramme des phases
expérimental Al/Cu (voir gure Fig 3.1) montre la formation d'une solution solide
, alors que le premier composé déni est le composé Al2Cu . A faible concentra-
tion en cuivre, il y a démixtion à T<350K et nous devrions être en présence d'une
microstructure biphasée ( + ). La phase  est observée à l'équilibre en augmen-
tant la concentration de cuivre dans l'aluminium. Le cuivre va d'abord précipiter
sous la forme de zones de Guinier-Preston[95, 96] puis du premier composé déni
Al2Cu (' métastable, puis  stable). Les zones de Guinier-Preston changent de
structure durant le recuit passant de zones de Guinier-Preston 1 (GP1) en zones de
Guinier-Preston 2 (GP2) décrites ci-après. Dues à leurs petites tailles, il est expéri-
mentalement dicile de déterminer les structures atomiques des zones de GP. Elles
ont d'abord été observées lors des premières expériences de diraction de rayons
X, suggérant que les zones de GP1 sont composées d'une monocouche de cuivre
(100) en substitution dans la matrice de Al, et que les zones de GP2 sont composées
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Figure 3.1  Diagramme des phases expérimentales Al/Cu.[94]
d'empilement de bicouches de Cu(100) en substitution séparées par trois couches
de Al(100) dans la matrice de Al[97, 98]. Plus récemment[99, 100], l'utilisation de
détecteurs annulaires grands angles en champs sombre (high-angle annular detector
dark-eld HAADF ) et de techniques de diusion diuse ont permis de conrmer la
structure des zones de GP1 en plaquettes de Cu (100) à des distances irrégulières
les unes des autres. Ces expériences ont permis l'observation (plus rare) de zones
multicouches de Cu. Les zones de 2 couches de cuivre ne sont qu'occasionnellement
observées, suggérant une stabilité supérieure des zones GP1 par rapport aux zones
GP2[101].
Il existe plusieurs études théoriques traitant des microstructures de certaines phases
d'alliages Al/Cu, notamment des zones de GP[102, 103]. Ainsi, Wang et al.[104] ont
étudié la formation de zones de GP dans des alliages Al/Cu en étudiant la structure
atomique et les enthalpies de formation de supermailles de couches mixtes Al-Cu. Ils
ont montré que l'énergie de formation des supercellules diminuait linéairement avec
la concentration en Cu, aussi bien pour les structures contenant des empilements
bicouches Cu que pour celles ne contenant que des monocouches Cu. Les structures
avec monocouche ont été trouvées toujours plus stables en accord avec l'étude de
Wolverton et al.[1]. Parmi les multicouches à monocouches de Cu, la plus stable est
Al3Cu correspondant aux zone GP2. Cette augmentation d'énergie équivaut à la
diminution des distances Cu-Cu dans la supermaille. Dans cette étude, la formation
et l'évolution des zones de GP dans les alliages Al-Cu sont considérées comme étant
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dues à un processus d'accumulation d'atomes de cuivre via le regroupement local de
plaquettes de Cu. Plus récemment (2009), Zhou et al.[89] ont calculé les propriétés
structurales, élastiques et électroniques d'intermétalliques Al-Cu à partir de calculs
ab initio. Cela leur a permis de calculer les propriétés élastiques polycristallines à
partir des constantes élastiques. Leurs calculs ont permis de corréler l'anisotropie des
propriétés élastiques à la nature électronique des composés intermétalliques Al-Cu.
Ils ont observé une densité de charges élevée dans la région des noyaux des atomes
de cuivre et une densité inférieure dans la zone interstitiel. Leurs observations ont
également montré de fortes liaisons directionnelles entre les atomes de cuivre proches
voisins et de faibles liaisons directionnelles entre atomes de cuivre et atomes d'alu-
minium. Vaithyanathan et al.[105] ont modélisé la croissance de la phase Al2Cu '
par une étude multi-échelle, suivie de plusieurs études ab initio de Wolverton et
al.[106, 107, 108, 109, 110] déterminant les propriétés structurales et énergétiques
de certaines phases Al-Cu du diagramme des phases. Les résultats obtenus pour la
phase Al2Cu   sont en très bon accord avec les observations expérimentales, sug-
gérant une bonne abilité des méthodes de calculs. De plus, ils ont mis en évidence
une plus grande stabilité à faible température (T<200K) de la phase métastable '
par rapport à la phase stable . Cette stabilité, qui va à l'encontre des observations
expérimentales à température ambiante, a pu être expliquée par la grande diérence
de l'entropie vibrationnelle des deux polytypes à basse température.
Avant de traiter de la ségrégation et de l'adsorption qui sont au c÷ur de ce travail de
thèse, nous nous intéressons dans ce chapitre, à des systèmes mixtes de plus petites
tailles, soit les molécules AlCu, AlO et CuO et AlCuO. Les résultats des calculs
portant sur des systèmes de grande taille étant souvent diciles à interpréter, ces
calculs préliminaires sur des systèmes simples de petite taille nous seront très utiles
car ils donneront les tendances initiales des systèmes de grande taille.
La deuxième partie de ce chapitre traite de défauts ponctuels dans le cristal d'alu-
minium c'est à dire d'atomes de cuivre dans une matrice de Al.
3.1 Molécules
An de comprendre plus en détail la nature des liaisons entre les diérentes
espèces étudiées, nous nous intéressons d'abord à la formation des molécules AlCu,
AlO, CuO et enn de la molécule AlOCu. Nous introduisons dans le paragraphe
suivant le potentiel chimique et l'électronégativité qui serviront à caractériser les
transferts de charges entre les diérents atomes.
Dans le cadre de la théorie de la fonctionnelle de la densité, le potentiel chimique
mesure la tendance qu'a un nuage électronique à s'échapper et donc, sa tendance
au transfert de charges lors de la formation d'une liaison chimique. Il est constant
dans tout l'espace pour tout atome, molécule ou solide dans son état fondamental.







58 Chapitre 3. Molécules et défauts ponctuels
Il représente la sensibilité de l'énergie E à toute variation dans le nombre d'électrons
N à potentiel externe  constant. Il correspond à l'opposé de l'électronégativité de
Pauling et Mulliken[111]. , la dureté (hardness) d'une espèce, de valeur positive,
représente la demi courbure de E(N) 1. La dureté peut être interprétée comme la














Dans l'approximation des diérences nies ces deux grandeurs pour une espèce S
valent :
 =   I+A2
 = I A2
(3.3)
avec I = E+S   ES et A = ES   E S respectivement le potentiel d'ionisation et
l'anité électronique.
Le principe d'égalisation d'électronégativité de Sanderson stipule que lorsque l'on
regroupe des atomes (ou des groupes d'atomes) de diérents potentiels chimiques
pour former une molécule possédant son propre potentiel chimique, leurs potentiels
chimiques doivent s'égaliser tant que les atomes (ou groupe d'atomes) conservent
leurs natures[112, 113].
L'électronégativité (le potentiel chimique) est une propriété d'état du système cal-
culable par la théorie de la fonctionnelle de la densité. La diérence d'électronégati-
vité (diérence entre potentiels chimiques) contrôle le transfert d'électrons. Le ux
d'électrons se fera de la région de plus faible électronégativité (potentiel chimique
plus élevé) vers la région de plus haute électronégativité (potentiel chimique plus
faible). Dans les cas les plus simples (deux atomes A et B de potentiels chimiques
0A et 
0
A et de duretés A et B), le nombre d'électrons transférés est, au premier
ordre, proportionnel à la diérence de potentiel chimique (électronégativité).
N =
j0B   0Aj
2 (A + B)
(3.4)





Soit S et T deux espèces chimiques. Mulliken[114] dénit l'électronégativité comme
suit ; l'énergie requise par S pour arracher un électron à T est IT   AS alors que
l'énergie nécessaire à T pour arracher un électron à S est IS   AT . L'égalité des
potentiels chimiques conduit à :
IT  AS = IS  AT
IS +AS = IT +AT (3.6)
1.  est parfois dénie comme la courbure de E(N).
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Il existe plusieurs méthodes permettant d'estimer les charges propres à un atome
dans une molécule. Le calcul de la charge atomique selon la méthode de Mulliken
se fait comme suit ; la distance d séparant deux atomes est divisée par 2. Les élec-
trons se trouvant dans la sphère de rayon d=2 autour de l'atome lui sont attribués.
R. Bader[115] a quant à lui développé une méthode rigoureuse et universelle pour
diviser les molécules en atomes. Sa dénition de l'atome est basée uniquement sur la
densité de charges (~r). Il utilise les surfaces de ux zéro (Zero Flux Surfaces - ZFS)
pour séparer les atomes. Une ZFS est une surface 2-D dont la densité de charge est
un minimum (r(~r) est perpendiculaire à la surface). Typiquement, dans un sys-
tème moléculaire, la densité de charges est minimale entre les atomes ; cette position
correspond à la limite naturelle entre les atomes. En plus de fournir une dénition
claire des atomes dans les molécules, la dénition de Bader est très utile pour l'ana-
lyse de population. La charge comprise dans un volume de Bader est souvent une
très bonne approximation de la charge totale d'un atome. Il est important de faire
remarquer que du fait du caractère fortement délocalisé des électrons dans un solide
métallique, la méthode de Bader doit y être utilisée avec précaution.
Une première approche de l'étude des transferts de charges entre surface et adsor-
bat consiste à comprendre les phénomènes de transferts de charges entre les atomes
dans les molécules de AlCu, AlO, CuO et AlOCu. Sachant que les électronégativi-
tés de Al, Cu et O sont respectivement 1.61, 1.90 et 3.44[116] et que les duretés
sont respectivement 1.177, 0.664 et 1.979[116] nous pouvons nous attendre à ce que
tous les transferts de charges soient dirigés vers l'atome d'oxygène. Al donnera des
électrons à Cu et à O et Cu donnera des électrons à O. Comme dit auparavant,
ce transfert d'électrons pour les molécules à deux atomes sera proportionnel à la
diérence d'électronégativité. Dans ce modèle (Eq. 3.4), le cuivre gagnerait 0:08e 
après la formation de la molécule AlCu et l'oxygène gagnerait 0:26e  et 0:32e  res-
pectivement après la formation des molécules AlO et CuO. Ce modèle devient plus
compliqué à appliquer dès lors que la taille de la molécule est plus grande, comme
pour le cas de AlCuO.
An de vérier ce modèle, nous construisons des cellules de simulation de volume
12  11  10 Å3, utilisons un smearing  = 0:01eV et un seul point-k centré en  
pour l'étude des molécules AlCu, AlO, CuO et AlOCu. Les distances entre atomes
sont optimisées an de minimiser l'énergie totale. Tous les calculs sont eectués en
utilisant la fonctionnelle LDA. La méthode de Bader telle qu'implémentée par Tang
et al [117], Sanville et al [118] et Henkelman et al [119] est utilisée pour le traitement
des charges. Le tableau (3.1) indique la distance entre atomes, l'énergie de liaison
ainsi que la variation de la charge Q sur les atomes des molécules (une valeur
négative de Q indique un gain d'électrons sur l'atome). L'énergie de liaison entre
deux atomes A-B dans une molécule à 3 atomes A, B et C est dénie par :
EABl = E
ABC
coh   (EAtot + EBCtot ) (3.7)
Pour AlOCu, la géométrie optimale est linéaire avec l'atome d'oxygène en milieu
de molécule. La gure (3.2) montre la projection dans un plan contenant les noyaux
de la variation de la densité de charges  (Equation.3.8) lors de l'interaction entre
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les atomes Al, Cu et O entrants dans la composition des molécules étudiées. La
première et la seconde ligne du tableau (3.1) donnent respectivement les valeurs de
l'énergie de la liaison Al-O et O-Cu.
AB = AB   A   B (3.8)
Molécule d (Å) Q El (eV/at.)
AlCu 2.29 Al(+0.64) Cu(-0.64) -3.116
AlO 1.612 Al(+1.21) O(-1.21) -6.682
CuO 1.663 Cu(+0.60) O(-0.60) -4.350
AlOCu (Al-O) 1.67 Al(+0.84) O(-1.34) Cu(+0.5) -4.880
AlOCu (O-Cu) 1.712 Al(+0.84) O(-1.34) Cu(+0.5) -3.531
Al2Cu Al-Cu(2.313) Al(+0.47) Cu(-0.94) Al(+0.47) -2.332
Al2O Al-O(1.703) Al(+0.82) O(-1.64) Al(+0.82) -6.276
Table 3.1  Distances interatomiques d, variation de la charge Q pour chaque
atome (méthode de Bader) et énergie de liaison (El) pour les molécules AlCu, AlO,
CuO, AlOCu, Al2Cu et Al2O. Un signe - devant la charge correspond à un gain
d'électrons. Un signe + indique une perte d'électrons. Les molécules AlOCu, Al2Cu
et Al2O sont linéaires. Pour la molécule AlOCu, la première ligne donne la valeur
de l'énergie de liaison Al-O et la seconde ligne la valeur de l'énergie de la liaison
O-Cu. (Fonctionnelle LDA-CA).
Les transferts de charges calculés par la méthode Bader se font toujours vers
l'atome ayant la plus grande électronégativité. Cependant la valeur de la variation
de charges est diérente de celle donnée par l'équation (3.4). La diérence vient de
l'équation (3.4) qui suppose la densité de charge  xée (ou  xé). Elle ne prend
pas en compte la réorganisation du nuage électronique associée à la variation de N.
Dans la suite de notre étude, tous les transferts de charges seront estimés en utilisant
l'approche de Bader.
An d'avoir une première idée du comportement des charges atomiques lorsque
l'on augmente le nombre d'atomes d'aluminium, nous modélisons les molécules
Al2Cu et Al2O et en optimisons les géométries. Dans les deux cas, le système est plus
stable pour des molécules linéaires symétriques comparé à des géométries coudées.
Les gains d'électrons sur le cuivre et sur l'oxygène sont respectivement de 0.94 e 
et 1.64 e . Nous remarquons qu'en doublant le nombre d'atomes d'aluminium, le
nombre d'électrons transférés vers le cuivre ou vers l'oxygène n'est quant à lui pas
doublé. Ceci provient du fait que les niveaux d'énergie des couches vides des deux
atomes ne peuvent accueillir un nombre élevé d'électrons.
Dans les sections suivantes, nous nous intéressons à des systèmes de tailles plus
grandes en traitant des défauts ponctuels dans un cristal d'aluminium, soit la sub-
stitution d'un atome Al par un atome Cu.
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Figure 3.2  Variation de la densité de charges  projetées pour les molécules
AlCu (a), AlO (b), CuO (c), AlOCu (d), Al2Cu (e) et Al2O (f). Les étoiles repré-
sentent les positions des atomes.
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3.2 Impureté Cu dans Al
An de déterminer la limite de dilution du cuivre, sa portée et son inuence
dans une matrice d'aluminium, nous le diluons en substitution dans des systèmes
cfc à N =32, 64 et 108 atomes par cellule de simulation. L'enthalpie de mélange par
atome, Hm, a été calculée à T=0 K dans la limite de dilution du cuivre pour trois
concentrations atomiques en cuivre (x =0.92%, 1.52% et 3.12%) dans une solution
solide d'alliage cfc Al1 xCux.
Hm(x) = Ec(Al1 xCux)  (1  x)Ec(Al)  xEc(Cu); (3.9)
Où Ec(Al1 xCux) est l'énergie de cohésion par atome de la solution solide
et Ec(Al) et Ec(Cu) sont respectivement les énergies de cohésion par atome des
phases pures d'aluminium et de cuivre. Le cuivre a été substitué à l'aluminium dans
des supercellules de géométries diérentes contenant N atomes (N=108, 64, 32).
Hm(x = 1=N) s'écrit alors :






Où E((N 1)Al;Cu) est l'énergie totale de la supercellule d'alliage et E(NAl) et
E(NCu) sont les énergies correspondant aux supercellules d'aluminium et de cuivre
purs. 2 Les enthalpies de mélanges sont reportées dans le tableau (3.2) et sur la gure
(3.3) pour les résultats de calculs GGA.
x (%) 0.92 1.56 3.12
N (Al+Cu) 107+1 63+1 31+1
Supercellule 3x3x3 B 4x2x2 B 4x4x4 P 2x2x2 B
points-k 8x8x8 6x12x12 11x11x11 12x12x12
LDA -0.85 -1.39 -1.14 -2.78
GGA -1.31 -2.18 -1.96 -4.40
Table 3.2  Enthalpie de mélange par atome, Hm (meV/at.) de l'alliage Al1 xCux
en fonction de la concentration en cuivre x dans la limite de dilution du cuivre. B :
Supercellule de Bravais cfc. P : Supercellule Primitive cfc.
Les valeurs négatives des enthalpies de mélanges que nous avons obtenues in-
diquent qu'en l'absence de phase ordonnée, l'alliage formera une solution solide à
T=0 K et à ces concentrations en cuivre. Cette tendance reste néanmoins faible
2. A ces concentrations en cuivre, les enthalpies de mélanges sont de l'ordre du meV. Les
énergies des supercellules issues de l'équation (3.10) ont été obtenues à partir de calculs hautement
convergés : grande grille de points-k (voir tableau 3.2) et faible valeur du paramètre de smearing
( = 0:01 eV) par rapport à ceux utilisés au chapitre précédent (CHAP. 2). Ces paramètres
impliquent des enthalpies de mélanges d'une précision de 0.05 meV/at..
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Figure 3.3  Enthalpies de mélange en fonction de la concentration en cuivre x
calculées par la fonctionnelle GGA. Trait plein : Solution idéale. Trait en pointillés :
de Ec(Al) à l'énergie de formation de la phase Al2Cu   [116]. (Agrandissement de
la région de concentration en cuivre allant de 0 à 3.5%.)
(Hm(x) de l'ordre du meV). La gure (3.3) montre que la solution solide  est
légèrement instable à 0K par rapport à la démixtion en phase  et le composé déni
Al2Cu . C'est donc l'entropie de mélange qui stabilise la solution solide  à faible
concentration, ce qui explique l'étroitesse de la phase  et son élargissement avec
l'augmentation de la température (visible sur le diagramme des phases expérimen-
tal). La variation quasi linéaire de l'enthalpie de mélange Hm(x) en fonction de
la concentration en cuivre montre que dans cet intervalle (x < 3:2%), les atomes
de cuivre sont indépendants et peuvent alors être considérés comme des impuretés
isolées dans la matrice d'aluminium :
Hm(x) = xHimp (3.11)









Cu(x! 0)  Cu(x = 1) = Cu(x! 0)  Ec(Cu) (3.12)
Où Cu(x) est le potentiel chimique ou l'enthalpie partielle par atome de cuivre dans
l'alliage Al-Cu à concentration x. Les tableaux (3.3) et (3.4) montrent respective-
ment les valeurs calculées de Himp et Hurlximp non relaxé, déduites de l'équation
(3.12). Les valeurs relaxées sont en très bon accord avec les calculs de Wolverton et
al.[108]. Les 10-20 meV de diérence entre les résultats de la supercellule de Bravais,
de la supercellule primitive et des calculs de Wolverton et al.[108] peuvent être attri-
bués aux petites diérences de paramètres contrôlant la précision des calculs (cuto,
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smearing et grille de points-k) et aux diérences de formes des supercellules (c.f.
ci-après). Ainsi, Himp prend une valeur de  130 10 meV en GGA. Les résultats
obtenus en utilisant la fonctionnelle LDA sont similaires. Tous les calculs ayant été
eectués avec la même précision, la valeur constante (140  1 meV en GGA, 90  2
meV en LDA) obtenue avec les supercellules de Bravais et pour les 3 concentrations
étudiées, indique clairement que les atomes de cuivre sont véritablement indépen-
dants. Ceci conrme les observations de Korringa et al.[92] et Kohn et al.[93] ont
montré que les atomes de cuivre sont indépendants dès lors que dCu Cu  5:5 Å
(dans le cas de cette étude et à la plus forte concentration en cuivre (3.12 %) la
distance entre les atomes de cuivre est de 7.93 Å en LDA et 8.05 Å en GGA).
x (%) 0.93 1.56 3.12
LDA GGA LDA GGA LDA GGA type de calcul
B -92 -141 -89 -140 -89 -141 PAW
P -73 -125 PAW
-80 -100 US1
-120 PAW1
Table 3.3  Enthalpie à dilution innie d'une impureté (par atome de soluté)
Himp (meV) dans un alliage Al1 xCux déduite de l'équation (3.12). B : Supercellule
de Bravais cfc. P : Supercellule Primitive cfc.
x (%) 0.93 1.56 3.12
LDA GGA LDA GGA LDA GGA type de calcul
B -580.00 -446.09 -581.75 -442.32 -583.82 -446.53 PAW
P -569.70 -435.33 PAW
Table 3.4  Enthalpie à dilution innie d'une impureté (par atome de soluté)
Hurlximp (meV) dans un alliage Al1 xCux non relaxé déduite de l'équation (3.12).
B : Supercellule de Bravais cfc. P : Supercellule Primitive cfc.
La substitution du cuivre à l'aluminium introduit de fortes relaxations autour
de l'atome de cuivre. Les tableaux (3.5 et 3.6) montrent les relaxations des atomes
Al voisins de l'impureté Cu pour les géométries de cellules et les concentrations en
cuivre étudiées. Pour toutes les géométries nous pouvons observer une forte contrac-
tion de la sphère des premiers voisins suggérant une forte interaction Al-Cu.
Pour les cellules de Bravais (2x2x2) et (3x3x3), les atomes de cuivre forment un
réseau de symétrie cubique. Un atome de cuivre possède 6 premiers voisins Cu à
une distance de 7.93 Å en LDA et 8.05 Å en GGA pour la supercellule (2x2x2) et à
une distance de 11.94 Å en LDA et 12.11 Å en GGA pour la supercellule (3x3x3).
Dans le cas des cellules à 64 atomes, les atomes de cuivre du réseau Bravais et du
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réseau Primitif ne sont pas équivalents. Dans le réseau Primitif 4x4x4, l'atome de
cuivre est à égale distance de ses images dans toutes les directions de l'espace et les
atomes de cuivre forment un réseau cfc (12 premiers voisins Cu) à 11.246 Å en LDA
et 11.407 Å en GGA. Alors que dans le réseau Bravais 4x2x2, les atomes de cuivre
forment un réseau quadratique simple avec 4 premiers voisins Cu à 7.951 Å en LDA
et 8.063 Å en GGA et 2 seconds voisins à 15.879 Å en LDA et 16.136 Å en GGA.
Ceci entraine une importante dierence de volume de maille entre les deux réseaux
(0.404% en LDA et 0.218% en GGA). Cette diérence de conguration explique en




1ers 2iemes 3iemes 4iemes
32 -1.916 -0.477 -0.574 -0.461 -1.423
64 P -1.845 -0.201 -0.369 -0.231 -0.506
64 B -1.987 -0.276 -0.430 -0.249 -0.910
108 -1.952 0.000 -0.389 -0.301 -0.491
Table 3.5  d d0d0 (%) : relaxations en LDA des 1
ers, 2iemes, 3iemes et 4iemes voisins
du cuivre dans des cellules 32, 64 P, 64 B et 108 atomes. B : Supercellule de Bravais
cfc. P : Supercellule Primitive cfc. VV0 (%) : la variation du volume de la cellule due




1ers 2iemes 3iemes 4iemes
32 B -1.471 -0.272 -0.344 -0.262 -4.950
64 P -1.436 -0.074 -0.243 -0.105 -4.411
64 B -1.436 -0.173 -0.263 -0.175 -4.629
108 B -1.436 -0.099 -0.242 -0.158 -4.325
Table 3.6  d d0d0 (%) : relaxations en GGA des 1
ers, 2iemes, 3iemes et 4iemes voisins
du cuivre dans des cellules 32, 64 et 108 atomes. B : Supercellule de Bravais cfc. P :
Supercellule Primitive cfc. VV0 (%) : la variation du volume de la cellule due à la
présence du cuivre.
3.3 Conclusion
L'étude des systèmes mixtes a permis de montrer que, dans tous les cas, le trans-
fert de charges (du à l'électronégativité des atomes), se faisait de l'aluminium vers
le cuivre et l'oxygène, et du cuivre vers l'oxygène. L'analyse de populations de type
Bader indique que l'oxygène gagne 1.21 électrons lors de la formation de la molécule
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AlO et le cuivre 0.64 électrons lors de la formation de la moléculeAlCu. En augmen-
tant le nombre d'atomes d'aluminium avec les molécules Al2O et Al2Cu, l'oxygène
et le cuivre gagnent respectivement 1.64 et 0.94 électrons. La capacité des atomes de
cuivre et d'oxygène à recevoir des électrons est essentiellement liée à leurs niveaux
d'énergie vides. L'étude de ces petits systèmes nous permet d'avoir une bonne com-
préhension des liaisons AlO et AlCu et sera exploitée lors de l'étude l'adsorption de
Cu et de O sur les surface d'aluminium au chapitre (5).
L'introduction d'un défaut ponctuel dans une matrice d'aluminium entraîne une
forte relaxation de ses premiers voisins. Néanmoins, le potentiel de l'impureté est très
vite écranté par le cristal. A T=0K, les interactions Al-Cu à faibles concentrations
atomiques en cuivre (x=0.92%, 1.52% et 3.12%) mènent à des valeurs négatives des
enthalpies de mélange. Ceci indique une faible tendance à la formation de solution
solide en l'absence de phases ordonnées et qui sera cependant légèrement instable à
0K par rapport à la démixtion en phase  et composé déni Al2Cu  .
La compréhension des phénomènes de ségrégation du cuivre va s'appuyer sur l'étude
des surfaces pures et sur l'étude des systèmes mixtes AlCu. A l'échelle moléculaire,
il y a un transfert important de charge de l'aluminium vers le cuivre. Lorsqu'il est
dilué dans le cristal d'aluminium, le cuivre aura tendance à stabiliser le système
et formera une solution solide. Proche d'une surface d'aluminium, le cuivre devrait
alors fortement en perturber les propriétés. Dans le chapitre suivant, nous traitons




Comme discuté au chapitre précédent, il est expérimentalement[97, 98, 99] et
théoriquement[1, 120, 104] admis que l'augmentation de la concentration en cuivre
dans la solution solide  du diagramme des phases Al-Cu (Fig.3.1) mène à la for-
mation d'agrégats de cuivre dans les plans (100) puis à la formation de zones dites
de Guinier Preston (GP)[95, 96]. Ces zones sont précurseurs des phases ' et  qui
sont stabilisées à des concentrations plus élevées en cuivre. Dans l'aluminium, la
formation de tels agrégats au niveau de la surface pourrait changer de manière si-
gnicative ses propriétés et sa réactivité vis à vis de l'oxygène. Nous allons donc
dans ce chapitre étudier la ségrégation du cuivre dans l'aluminium au niveau de la
surface (111). En eet, la surface la plus stable énergétiquement est la surface la plus
dense (111) suivie de la surface (100) dont l'énergie de surface est de 25% plus élevée
(Tab.2.6 et Tab.2.7). La surface (111) est donc la surface la plus représentative dans
un échantillon d'aluminium.
Dans ce chapitre, nous présentons les résultats de l'étude de la ségrégation de surface
du cuivre en fonction de la concentration en cuivre, de la position des atomes de
cuivre par rapport à la surface et de l'orientation de la surface. Comme indiqué au
chapitre 2, tous les calculs ont été eectués en utilisant la fonctionnelle LDA. Néan-
moins certains systèmes ont été étudiés en utilisant les deux fonctionnelles LDA et
GGA à des ns comparatives.
Nous avons eectué une étude de la ségrégation de Cu dans une couche donnée
d'Al en augmentant dans une couche du slab (111) le nombre d'atomes de cuivre
substitués à l'aluminium. Puis nous avons fait varier la position de la couche dopée
de la surface vers la phase condensée (centre du slab). Les eets d'ordre et de ségré-
gation ont été étudiés en faisant varier la concentration en cuivre cl dans la couche
l, de la limite de dilution innie cl = 1=9 (voir Chapitre 3) à la monocouche (111)
de cuivre complète.
Les premiers stades de formation des zones de GP ont été modélisées par des agré-
gats de 3 atomes de cuivre orientés selon la direction (100) dans un slab Al (111). La
ségrégation des zones de GP dans une surface Al (100) a également été modélisée par
une monocouche de cuivre complète substituée à l'aluminium dans un slab Al (100).
De façon générale, l'énergie de ségrégation de surface par atome de cuivre est
dénie comme étant le gain énergétique par atome de cuivre de l'alliage Al1 xCux,
lorsqu'une concentration cl de cuivre est transférée d'une couche du massif à une
couche en position l :
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Figure 4.1  Congurations des couches Al-Cu (111). Al : grandes sphères ; Cu :
petites sphères.
Eseg(cl) =
E(cl; x)  liml!1E(cl; x)
cl
(4.1)
Où cl est la concentration en cuivre dans la couche l et E(cl; x) est l'énergie
totale d'un alliage semi-inni Al1 xCux à une concentration cl en cuivre dans la
couche l. Quand l tend vers l'inni, Eseg(cl) tend vers zéro.
Nous allons nous intéresser particulièrement à la ségrégation du cuivre dans l'alumi-
nium à la limite de dilution innie et pour une concentration en cuivre par couche
allant jusqu'à cl = 100%, soit une monocouche complète de cuivre.
4.1 Ségrégation de Cu dans une surface Al (111)
Les congurations des couches d'alliage Al-Cu sont reportées sur la gure (4.1).
En raison de la géométrie du slab que nous avons adoptée (nr=nl=nv = 6=7=5),
les couches d'alliages n'ont été enterrées que jusqu'à 4 couches sous la surface, an
d'éviter toute interaction avec la première couche rigide du slab.
4.1.1 Ségrégation du cuivre dans Al(111) à la limite de dilution
innie (cl = 1=9)
A la plus faible concentration de Cu considérée, (Fig. 4.1(a)), cl=1/9 soit 0.11%
at., les atomes de cuivre peuvent être considérés indépendants les uns des autres
(Chap.3). A cette limite de dilution innie et en fonction de la géométrie du slab,







+ Al(xAl ! 1)  Cu(xCu ! 0) (4.2)
avec N le nombre total d'atomes par couche, Nl le nombre d'atomes de cuivre par
couche, Eslab(Nl) l'énergie totale du slab à Nl atomes de cuivre dans la couche
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Figure 4.2  Energie de ségrégation du cuivre à dilution innie (Cl = 0:11%) dans
une surface Al (111) par rapport à la position l de la couche dans le slab, Cu(l).
En pointillés : avant relaxation. Trait plein : Après relaxation. Droites horizontales :
valeurs limites en volume.
l, Al(xAl ! 1) le potentiel chimique de l'aluminium dans l'aluminium (dans ce
cas Al(xAl ! 1) = Ecoh(Al)) et Cu(xCu ! 0) le potentiel chimique du cuivre à
dilution innie dans l'alliage Al1 xCux (Eq.3.12).
La gure (4.2) montre l'évolution de l'énergie de ségrégation du cuivre par rap-
port à la position l de la couche dans le slab (trait plein). Il apparait clairement
que la position de surface est hautement instable avec une énergie de ségrégation
positive. Les positions en sous-surface et en sous-sous-surface sont quant à elles plus
stables que dans la phase condensée (Eseg < 0) ; la position en l = 4 de la couche
dopée peut être considérée comme représentative du massif dans le cadre des incer-
titudes de nos calculs. La position en sous-surface est la position la plus stable avec
une faible énergie de ségrégation (de l'ordre de -30 meV). Cette valeur est signi-
cative comparée aux incertitudes liées aux oscillations de l'énergie de surface dues
aux eets de taille quantique, qui sont de l'ordre de 5-10 meV[54]. L'évolution de
l'énergie de ségrégation du slab avant relaxation (trait en pointillés) montre que les
positions en sous-surface et en sous-sous-surface sont également plus stable que la
position volumique avant la relaxation. La relaxation du slab induit une plus grande
stabilisation de la surface par rapport au volume (230 meV/at. pour la relaxation de
la surface contre 110 meV/at. pour la relaxation en volume). A la limite de dilution
innie, l'énergie de ségrégation de surface est habituellement décomposée en trois
contributions indépendantes, correspondant à trois forces motrices :[121, 122, 123]
- La force motrice de surface, proportionnelle à la diérence d'énergie de surface
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entre les deux métaux purs. Nous l'estimons à :
Esurf = (Al   Cu) =atome de surface   230 meV/at. (4.3)
Cette force favorise la ségrégation de surface de l'élément ayant la plus faible énergie
de surface, et qui dans notre cas, correspond à l'aluminium (Cu = 0:640 eV/at.[58]
comparée à Al = 0:409 eV/at.).
- La force motrice de mélange, proportionnelle à l'énergie de mélange non relaxée,
qui pour des valeurs positives (tendance à la démixtion) favorise la ségrégation. Dans
notre cas, l'énergie de mélange non relaxée Hurlximp est de -580 meV/at. (LDA) pour
cl = 0:11%at. (Chap.3) et donc les atomes de surface seront des atomes Al. Elle est




Hurlximp   145 meV/at. (4.4)
où z' est la coordinence de surface pour les plans (111) (z0 = 3) et zn est la coordi-
nence en volume cfc (zn = 12).
- La force motrice liée aux contraintes élastiques Eelast, entre la couche et la
phase condensée, due à la diérence de taille atomique entre le soluté et le solvant.
A dilution innie, cette force favorise toujours la ségrégation du soluté en surface,
soit dans notre cas la ségrégation des atomes de cuivre en surface. En utilisant la
théorie de l'élasticité linéaire et dans la limite de dissolution innie, cette force est
donnée par [124] :
Eelast =
24KGrArB (rB   rA)2
3KrB + 4GrA
  102 meV/at. (4.5)
où K est le module de compressibilité du soluté B (de rayon atomique rB) et G
est le module de cisaillement de la matrice A (de rayon atomique rA). Elle peut
également être évaluée à partir de l'énergie de relaxation d'une impureté Cu dans
un cristal Al (Chapitre 3).
L'estimation de ses trois forces nous donne une idée de leur importance relative. Il
apparaît clairement que la première et la troisième force auront un eet plus impor-
tant que la deuxième.
En accord avec ce modèle, les valeurs des énergies de ségrégation non relaxées
(courbe en pointillés de la gure 4.2) sont positives et décroissent rapidement avec
la profondeur d'enterrement de la couche dopée. Il est à remarquer que, avant re-
laxation et considérant que la condition de cristal non relaxée est atteinte à l = 4,
les positions de sous-surface et sous-sous-surface sont beaucoup plus stables que
pour la position de phase condensée. C'est également le cas après relaxation. Ceci
semble en contradiction avec le modèle précèdent. Une description plus complexe du
phénomène de ségrégation de surface, tenant compte de la modication des forces
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motrices et de leurs interactions en fonction de la position de la couche dopée, se-
rait nécessaire pour décrire plus précisément la ségrégation couche par couche de la
sous-surface à la phase condensée.[125]
Bien qu'étant important, l'eet de la troisième force motrice ne change rien au
comportement de la couche dopée. De plus, bien qu'étant encore plus prononcé en
couche de surface, il n'est pas susant pour compenser les eets des deux autres
forces, plus importants en surface. Cela augmente donc sensiblement les stabilités des
couches de sous-surface et de sous-sous-surface. Si l'on considère individuellement les
trois forces motrices que nous venons d'introduire, la seule favorable à la ségregation
du cuivre en surface est la troisième force, liée aux contraintes élastiques. Nous
pouvons donc conclure que la ségrégation du cuivre en sous-surface et en sous-sous-
surface résulte principalement d'interactions complexes entre la surface et le mélange
de ces trois forces.
4.1.2 Eets de mélange et eets d'ordre
An de déterminer l'inuence des eets d'alliage et d'ordre sur la ségrégation,
nous avons augmenté la concentration de cuivre dans une couche jusqu'à une concen-
tration cl = 1 (monocouche (111) de Cu). Pour limiter la taille des cellules de simu-
lation, nous avons étudié des concentrations en cuivre intermédiaires (1/3, 1/2 et
2/3), correspondant à des structures ordonnées dans une couche, comme le montre la
gure (4.1 (b), (c) et (d)). Dans ces congurations, les atomes de cuivre interagissent
et l'énergie de référence dénissant l'énergie de ségrégation en surface dépend de la
tendance du cuivre à former des agrégats dans la phase condensée (ceci dépend de la
concentration en Cu). En l'absence de formation d'agrégats dans le massif (énergie
d'interaction positive), la référence énergétique utilisée demeure celle utilisée dans
l'équation (4.2). Si au contraire il y a formation d'agrégat, l'énergie de référence du
massif doit être celle de la conguration entrainant la formation de l'agrégat. Dans








où lb est assez grand pour permettre à Eslab(Nlb) de converger vers la valeur du cris-
tal. Nous considérons que la conguration de la phase condensée est atteinte lorsque
la couche dopée est en couche l = 4 pour toutes les concentrations de cuivre.
La gure (4.3) montre l'évolution de l'énergie de ségrégation Eseg, déduite de l'équa-
tion (4.2) en fonction de la concentration en cuivre dans la couche l = 4. Dans ces
conditions supposées représentatives du volume, on peut noter une tendance du
cuivre à la ségrégation pour une concentration en Cu par couche de 2/3 et de 1 (soit
une monocouche complète). Ce comportement est en accord avec les observations
expérimentales de ségrégation de Cu en zones GP dans la phase AlCu-, bien qu'ici
la direction des plans ségrégés soit diérente. On peut en déduire de fortes interac-
tion Cu-Cu dans une couche (111) donnée, conduisant à la ségrégation de Cu dans
ces plans pour les concentration supérieures ou égales à cl = 2=3.
72 Chapitre 4. Ségrégation de surface
Figure 4.3  Energie de ségrégation de Cu dans la couche (4) d'une surface de
Al(111), en fonction de la concentration en cuivre déduite de l'équation (4.2) et
représentant la tendance à la ségrégation en volume dans le plan (111).
Ainsi, pour les congurations de concentration en cuivre inférieure ou égale à
1/2, les énergies de ségrégation sont calculées en utilisant l'équation (4.2) et sont
reportées sur la gure (4.4-a). Pour des concentrations en cuivre supérieures à 1/2,
elles sont calculées avec l'équation (4.6) avec lb = 4 et reportées sur la gure (4.4-b).
A forte concentration (2/3 et 1 : Fig. 4.4 (b)) il y a toujours ségrégation en sous-
sous-surface (l = 3). C'est également le cas pour la concentration 1/2 (structure
linéaire < 110 >). Les directions < 110 > appartiennent aux familles de plans (111)
et (100). Ainsi, cette conguration de couche peut être considérée comme étant une
zone de GP linéaire locale dans le plan (111) dont la structure est stabilisée dans la





3R30), la ségrégation n'est favorisée dans aucune position dans le
matériau, que ce soit proche de la surface ou dans la phase condensée.
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Figure 4.4  Energie de ségrégation de Cu dans la surface Al (111) à diérentes
concentrations cl en cuivre par rapport aux diérentes positions (l) de la couche
























Figure 4.5  Géométrie relaxée d'une couche d'alliage (
p
3  p3R30) de concentration en cuivre de cl = 1=3. Position de la
couche d'alliage en l = 1 (gure de gauche), en l = 2 (gure du milieu) et en l = 3 (gure de droite). Résultats de calculs LDA.
Toutes les distances sont en Å. Les grandes (petites) sphères représentent des atomes de Al (Cu). Les sphères grises, vertes et noires



































Figure 4.6  Géométrie relaxée d'une couche d'alliage (
p
3  p3R30) de concentration en cuivre de cl = 2=3. Position de la
couche d'alliage en l = 1 (gure de gauche), en l = 2 (gure du milieu) et en l = 3 (gure de droite). Résultats de calculs LDA.
Toutes les distances sont en Å. Les grandes (petites) sphères représentent des atomes de Al (Cu). Les sphères grises, vertes et noires
représentent respectivement les atomes en couche l = 1, l = 2 et l = 3.
76 Chapitre 4. Ségrégation de surface
Nous avons mis en évidence un phénomène de ségrégation en S-1 et en S-2 à
dilution innie cl < 1=3 et à forte concentration cl  1=2. Les interactions Cu-
Cu induisent également de fortes relaxations. Les gures 4.5 et 4.6 montrent les
relaxations à l'intérieur et à l'extérieur de la couche dopée pour des concentrations
en cuivre de cl = 1=3 et cl = 2=3, pour les positions en surface, en sous-surface
et en sous-sous-surface. Nous observons une forte contraction des distances dans la
direction verticale entre la couche dopée et les couches d'aluminium voisines. Pour
une concentration en cuivre cl = 1=3 les couches de surface et de sous-surface se
contractent de 0.15 Å. Pour une concentration en cuivre de cl = 2=3, on observe
une contraction de la couche de surface et de sous-surface de respectivement 0.32
Å et 0.06 Å. Pour la couche de sous-sous-surface, les atomes de cuivre s'enterrent
légèrement de 0.05 Å pour une concentration en cuivre cl = 1=3 et de 0.03 Å pour une
concentration en cuivre cl = 2=3. Dans la couche d'alliage à concentration en cuivre
de cl = 2=3, les distances entre les atomes de cuivre et leurs plus proches voisins
se contractent, alors que les distances entre les plus proches voisins et les seconds
plus proches voisins (qui sont en fait les plus proches voisins du second atome de
cuivre) augmentent de quasiment la même valeur ( 0.10 Å). De manière similaire,
les distances verticales Cu-Al se contractent. Indépendamment de la concentration,
quand les atomes de cuivre se trouvent dans la couche l = 2 ou l = 3, il y a
une très forte contraction des distances entre les atomes de Cu et les atomes de
Al plus proches voisins de la couche supérieure (l = 1 ou l = 2). Pour toutes les
congurations, la diminution de la concentration de cuivre induit une augmentation
de la distance entre la couche d'alliage et les couches voisines de Al. Les déformations
géométriques du cristal autour des couches dopées en cuivre sont très similaires à
celles observées autour des zones de GP[104]. En conclusion, il y a une tendance à la
ségrégation dans la couche de sous surface et/ou sous-sous-surface avec de forts eets
de relaxation et de ségregation intracouche. Des résultats similaires sont observés
en utilisant la fonctionnelle GGA. Ces fortes relaxations autour des atomes Cu sont
très certainement à l'origine d'une modication des interactions de paire eectives
en S-1 et S-2 par rapport au volume et à la surface, conduisant à la ségrégation dans
ces couches.
Comme le montre la gure (4.7), les pseudo-oscillations de la distance intercouche
ont un eet signicatif jusqu'aux deux couches voisines de la monocouche de Cu. Le
comportement oscillatoire de la distance intercouche est un eet classique bien connu
et bien compris en terme d'oscillations des charges (oscillations de Friedel[126]),
écrantant les défauts créés par la surface de la couche d'impureté. Dans le cas d'une
couche complète de Cu, cl = 1 dans un slab Al (111) la distance optimisée entre
la couche de cuivre adsorbée et la couche d'aluminium (surface du substrat) est de
1.89 Å en LDA et de 1.96 Å en GGA. La distance entre les deux couches suivantes
d'aluminium est légèrement augmentée de 1.32% en LDA et de 1.13% en GGA. Les
distances entre la couche de Cu et les couches de Al premières voisines se contractent
typiquement de 16.1% avec une distance intercouche dans le massif de Al de d =
2.320 Å. Ces contractions sont généralement plus fortes du coté de la surface, puisque
la possibilité de déformer les couches d'aluminium devient plus dicile pour les
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Figure 4.7  Variation de la distance intercouche relaxée drlx relative à la distance
intercouche dans le cristal drig pour une monocouche de Cu en fonction de sa po-
sition. Calculs eectués en utilisant la fonctionnelle LDA. Les èches indiquent la
position des couches de cuivre dans le matériau.
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couches profondes. Les fortes contractions des distances entre la couche de cuivre et
les autres couches voisines d'aluminium sont accompagnées d'une augmentation de
la distance entre les autres couches d'aluminium. La monocouche de cuivre déforme
fortement le slab jusqu'à deux couches au-dessus et en dessous d'elle. En position
l = 3 (position la plus favorable à la ségrégation), il y a de très fortes relaxations
des couches de Al en position l = 1; 2; 4 et 5. La couche en l = 1 a un nombre
de coordinence inférieur aux autres couches relaxées et se déforme de manière plus
importante, stabilisant le système par rapport aux autres congurations étudiées, et
favorisant la ségrégation du cuivre à cette position. Dans le cas de la monocouche
de Cu enterrée en position l = 5 ou plus profond, les perturbations géométriques
induites par la relaxation sont très vite écrantées par les couches rigides du slab.
4.2 Ségrégation de Cu en zones de Guinier-Preston
4.2.1 Ségrégation dans un slab (111)
Etant donné la nette tendance à la ségrégation dans les couches de sous-surface
et de sous-sous-surface, nous pourrions nous attendre à une ségrégation multicouches
avec une augmentation de la stabilité du système par rapport à une ségrégation dans
une seule couche. C'est l'idée développée dans ce paragraphe. Le cuivre formant des
zones de GP, nous étudions cette ségrégation multicouches sous la forme de petites
zones de GP. Nous les modélisons par de petits agrégats de 3 atomes dans le plan
(100). Pour les zones de GP1, les agrégats de Cu sont séparés par 4 plans Al (100)
an d'éviter les interactions entre leurs images périodiques (GP-1 - Fig. 4.8). Dans
cette géométrie il y a 25 atomes par couche. Pour les zones de GP2, les agrégats de
Cu sont séparés par 3 plans de Al (100) (GP-2 - Fig. 4.8). Dans cette géométrie il y a
16 atomes par couche. Pour les deux types de zones de GP, nous avons considéré deux
congurations : Conguration-1, avec 2 atomes de cuivre proches de la surface et
un troisième atome enterré une couche en dessous des deux autres et Conguration-
2, symétrique à la première conguration, où 1 atome de cuivre est proche de la
surface, et les deux autres sont enterrés une couche en dessous du premier (Fig.
4.8). An d'évaluer l'inuence de la surface, ils ont été enterrés dans le slab pour les
deux congurations. Ces calculs ont été eectués en utilisant les deux fonctionnelles
LDA et GGA. En raison de la taille des systèmes, soit 325 et 208 atomes par maille
pour respectivement la conguration des zones de GP1 et GP2, nous utilisons des
slabs de moindre taille, an de réduire les temps de calculs. Nous avons donc utilisé
un slab de 7 couches de matériau nr=nl=nv = 4=3=5 correspondant respectivement
à 175 et 112 atomes par maille pour les zones de GP1 et GP2. An d'avoir une
idée de l'erreur introduite par la réduction de la taille du slab, nous avons calculé
l'énergie de surface de Al (111) avec le slab de taille réduite et trouvons une énergie
de surface 4.00 meV/at. plus élevée que celle calculée pour un slab de 13 couches,
et ce en utilisant les deux fonctionnelles LDA et GGA.
Dans le tableau (Tab 4.1) sont indiquées les énergies de ségrégation par atome
de cuivre des zones de GP1 et GP2 déduites de l'équation (4.2) (soit en utilisant
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Figure 4.8  Grandes sphères : Atomes Al. Petites sphères : Atomes Cu. Les atomes
de Cu sont dans le plan Al (100). Les traits pleins représentent les plans Al (100)
entre chaque agrégat de cuivre et son image périodique dans le slab. Conguration-
1 représente l'agrégat de Cu (100) où deux atomes de cuivre sont plus proches de
la surface alors que le troisième atome est enterré une couche en dessous des deux
autres. Conguration-2 représente l'agrégat de Cu (100) où un atome de cuivre est
plus proche de la surface alors que les deux autres sont enterrés une couche en
dessous du premier.
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Figure 4.9  Energie de ségrégation du cuivre dans une surface Al (111) à dilution
innie (cl = 0:11%) par rapport à la position de la couche l dans le slab, Cu(l) ;
ligne en pointillés : dans slab à 7 couches ; ligne pleine : dans slab à 13 couches.
comme référence celle de la limite de dilution innie), en fonction de leurs positions
relatives dans le slab. Ces résultats montrent clairement que pour les deux types
d'agrégats (GP1 et GP2) et pour les deux congurations (1 ou 2), le système est plus
stable quand les agrégats sont enterrés une couche sous la surface, correspondant à
une ségrégation multicouches dans les couches de sous-surface et sous-sous-surface.
Les deux congurations modélisant les zones de GP1 sont plus stables que celles
modélisant les zones de GP2, quelle que soit leur position dans le slab, suggérant
une préférence à former des zones de GP1 par rapport aux zones de GP2 à faible
concentration en Cu, en bon accord avec les simulations de Wolverton et al.[1] et
les calculs de Wang et al.[104]. En utilisant la fonctionnelle LDA, comparée au cas
limite de ségrégation d'un seul atome (Eseg =  30 meV/at. en S-1 ou en S-2),
l'énergie de ségrégation par atome de cuivre est de l'ordre de -300 meV/at. pour la
conguration la plus favorable (Pos-2, Conf.1, LDA). Pour comparaison, nous avons
calculé l'énergie de ségrégation par atome de cuivre d'une impureté diluée (soit
cl = 1=9) dans un slab à 7 couches (Fig. 4.9). Cette énergie de ségrégation, dans la
conguration la plus favorable (S-1), est de +17 meV/at., soit  450 meV/at. plus
élevée que celle de la GP1, conrmant la forte tendance à la ségrégation du cuivre
en zones de GP1. En raison du nombre de couches dans le slab (n=7) dont nl = 4
couches libres de relaxer, nous faisons l'approximation qu'en position l = 3 l'agrégat
est en conditions volumiques. An de s'assurer de la validitée de cette approximation,
nous eectuons un calcul de l'énergie de ségrégation de l'agrégat en phase volumique
pour les deux congurations et en utilisant les deux fonctionnelles, LDA et GGA.
Dans le cristal, la conguration 1 et la conguration 2 sont équivalentes aussi bien
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Energie de ségrégation (eV/at.)
Pos 1 Pos 2 Pos 3 En volume
LDA GGA LDA GGA LDA GGA LDA GGA
Conf. 1 GP-1 -0.263 -0.089 -0.312 -0.117 -0.232 -0.047 -0.103 -0.051
GP-2 -0.124 0.025 -0.160 0.009 -0.105 0.058 0.463 0.524
Conf. 2 GP-1 -0.196 -0.104 -0.201 -0.100 -0.108 -0.018 -0.103 -0.051
GP-2 -0.086 0.014 -0.093 0.017 -0.020 0.081 0.463 0.524
Table 4.1  Energies de ségrégation des agrégats modélisant les zones de GP dans
un slab Al (111). Pos 1 : Agrégat dans les couches (1-2). Pos 2 : Agrégat dans les
couches (2-3). Pos 3 : Agrégat dans les couches (3-4). En volume : Agrégat substitué
en phase volumique. Conf-1 : 2 atomes de cuivre dans la couche du dessus. Conf-2 :
1 atome de cuivre dans la couche du dessus.
pour les zones de GP1 que pour les zones de GP2. Clairement, en position 3 (l = 3),
les conditions de volume ne sont pas atteintes, comme l'indique les valeurs diérentes
des énergies de ségrégation des congurations 1 et 2. Cependant, les valeurs en
volume étant plus élevées que celles dans la couche l = 3, la tendance à la ségrégation
en sous surface est certainement plus marquée que celle indiquée par les énergies
de ségrégation obtenues. L'énergie de ségrégation par atome de cuivre à la position
l = 2 est plus stable d'environ 80 meV/at.. Cette valeur est plus élevée pour une
impureté diluée où la position de sous-surface est de 50 meV/at. plus stable que
pour la position l = 3 (Fig. 4.9). Ainsi, il y a une forte tendance à la ségrégation
du cuivre juste en dessous de la couche de surface Al(111), sous forme de zones de
GP1. La tendance est un peu moins marquée pour les zones de GP2.
4.2.2 Ségrégation dans un slab Al (100)
Puisque les zones de GP sont des plaquettes de Cu dans un plan (100) et que la
surface Al (100) est la seconde surface d'aluminium la plus courante, il est intéressant
de regarder également la ségrégation des zones de GP dans une surface Al (100).
Nous avons étudié la ségrégation d'une couche complète de Cu dans un slab de Al
(100) (nr=nl=nv = 8=10=6). Dans ce cas, la manière la plus simple de vérier la
convergence vers la conguration de massif décrite par l'équation (4.6) est d'utiliser
l'énergie de substitution d'une monocouche de Al par une monocouche de Cu à










où Eslabtot est l'énergie totale du système constitué du slab Al(100) à (N-1) couches et
de la monocouche de Cu et EsurfAl représente l'énergie totale du slab de Al (100) pur
rapporté à (N-1) couches. EMLCu est l'énergie d'une monocouche de cuivre (100) dans
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le vide dont le paramètre de maille est xé à celui de l'aluminium (dLDACu Cu = 2:79 Å
et dGGACu Cu = 2:83 Å). Pour l !1 l'énergie de substitution converge vers la valeur










Où Ebtot est l'énergie d'un cristal d'aluminium avec une monocouche de cuivre et
EAl est l'énergie du même cristal parfait de Al. Nous avons calculé une valeur de -2.5
eV/at. et -1.9 eV/at. en LDA et GGA respectivement (Fig.4.10, droites horizontales).
La gure (4.10) montre l'évolution de l'énergie de substitution de la monocouche de
Figure 4.10  Energie de substitution d'une monocouche de Cu(100) à diérentes
positions dans le slab. Calculs eectués avec les deux fonctionnelles LDA et GGA.
Les traits en pointillés représentent les énergies de substitution de monocouches de
cuivre dans le massif.
Cu (100) à diérentes positions l relatives à la surface, en LDA et GGA. Pour les
deux fonctionnelles, à l = 6, Esub(l = 6) est égale à l'énergie de substitution Ebsub
dans le massif. Il est important de remarquer que l'énergie de ségrégation (diérence
d'énergies de substitution entre la position volumique et la position en surface) est
toujours positive. Il n'y a donc pas de tendance à la ségrégation des zones de GP
sur les surfaces (100). On note même la présence d'une barrière énergétique à l = 3
en LDA et l = 4 en GGA.
4.3 Conclusion
L'étude de la substitution planaire aluminium-cuivre dans un slab (111) a mon-
tré qu'il y a une forte dépendance de l'énergie de ségrégation à la composition de
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la couche dopée et à sa position dans le slab. Ainsi, dans le cas d'alliages ordon-
nés dans une couche et à la limite de la dilution innie (cl = 1=9), le système
est plus stable lorsque la couche dopée est enterrée en sous-surface (l = 2). A des
concentrations plus importantes ( 1=2), la position la plus favorable est celle en
sous-sous-surface. La position de surface l = 1 est instable pour toutes les concen-
trations. A faible concentration en cuivre (xCu  1=2), les atomes de cuivre ne vont
pas former d'agrégats dans le massif, alors que pour des concentrations plus élevées
(xCu = 2=3 et xCu = 1), cette tendance est plutôt forte, ce qui va dans le sens du
diagramme des phases expérimental Al-Cu suggérant la ségrégation du cuivre dans
la phase AlCu-.
Les résultats de la modélisation des zones de GP1 et GP2 en dopant des multi-
couches Al(100) dans un slab Al(111) en surface puis dans le massif, montrent que
les systèmes sont plus stables lorsque les petits agrégats de cuivre sont situés en
sous-surface. De plus, pour toutes les positions l, les agrégats modélisant les zones
de GP1 sont plus stables que ceux modélisant les zones de GP2. La stabilité de
ces agrégats en multicouches se conrme sur le diagramme Al-Cu de transformation
solide, suggérant à température ambiante et à faible concentration, l'apparition de
précipités stables par la formation de zones de GP1. Cela conrme également la ten-
dance d'une monocouche de cuivre à ségréger en sous-surface et sous-sous-surface
(111). Comme l'a montré notre étude de la ségrégation d'une monocouche de Cu
(100) sur la surface Al (100), il n'y a pas de ségrégation de surface de zones de GP
sur la surface (100).
Dans une matrice de Al (111), la ségrégation du cuivre est observée proche de la
surface. Ce comportement suggère une interaction entre la surface et les atomes de
cuivre. L'adsorption d'atomes et de molécules sur une surface d'aluminium pourrait
être fortement modiée en cas de présence d'atomes de cuivre en surface. Ceci fait




Au cours des deux dernières décennies, plusieurs études d'adsorption d'atomes
et de molécules sur les surfaces d'aluminium ont été menées. [76, 127, 53, 128, 84,
129, 130, 131] L'étude de l'oxydation de surfaces d'aluminium a présenté un intérêt
tout particulier. Ainsi, Kiejna et al.[76, 127] et Yourdshahyan et al.[53] ont étudié
l'adsorption de l'oxygène atomique à diérents taux de recouvrements. Neugebauer
et al.[128] et Stamp et al.[84] se sont intéressés à l'adsorption de métaux alcalins
(Na et K) sur Al (111). Ils ont étudié l'adsorption de Na et K sur plusieurs sites
d'adsorption sur Al (111). Néanmoins, l'oxygène et les métaux alcalins ne se com-
portent pas de la même manière que les métaux de transition tels que Cu. A l'heure
actuelle et au mieux de nos connaissances, il n'y a que très peu d'études théoriques
publiées traitants des interactions entre des métaux de transition et des surfaces
d'aluminium. Notons l'étude de Mayer et al.[129] qui a adsorbé un atome de cuivre
sur une surface Al(100) en utilisant une approche de type agrégats (cluster) et dont
les résultats seront confrontés aux nôtres.
Dans ce chapitre, nous discutons de l'adsorption d'atomes Cu et O sur des surfaces
Al (111) propres et des surfaces d'alliages AlCu (111). Le but de cette démarche
est d'évaluer l'inuence de la présence d'atome Cu sur l'adsorption de O. Nous étu-
dions plusieurs systèmes {adsorbats/substrats} et calculons les énergies d'adsorp-
tion. Nous utilisons l'analyse de population de Bader an de quantier les transferts
de charges, et traçons les variations de densité de charges planaires moyenne (z)
suivant l'axe z perpendiculaire à la surface pour caractériser le type de liaison entre
l'adsorbat et le substrat.










où Eslabads est l'énergie totale du système {adsorbat/substrat}, E
slab
subs est l'énergie to-
tale du substrat (slab Al (111) propre ou slab d'alliage AlCu (111)) et EatomX est
l'énergie totale de l'atome isolé X.
Comme mentionné au chapitre précédent, l'utilisation de la fonctionnelle LDA mène
à des résultats en meilleur accord avec les résultats expérimentaux lorsque l'on traite
des surfaces. Ainsi, tous les calculs sont eectués en utilisant la fonctionnelle LDA.
Les surfaces Al (111) sont celles générées au chapitre (2), et an d'éviter toute in-
teraction entre un adsorbat et son image périodique, comme au chapitre précédent,
les slabs sont étendus de 3 cellules unitaires dans les directions ~x et ~y menant à des
slabs de 13 couches avec 9 atomes par couches, soit un taux de recouvrement  de
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0.11.
Nous commençons ce chapitre par l'étude de l'adsorption d'atomes Cu sur une sur-
face nue Al (111).
5.1 Adsorption de Cu sur Al(111)
Plusieurs études concernant l'adsorption d'atomes ou de molécules sur des sur-
faces métalliques compactes ont montré que les sites d'adsorption les plus favorables
sont ceux de haute coordinence. La surface métallique n'est alors que faiblement
déformée.[128, 53, 127] Nous choisissons donc d'adsorber l'atome Cu sur une sur-
face Al (111) en site ponté et en sites à trois voisins, cfc et hcp (voir gure 5.2. Nous
discutons également le cas de l'adsorption de Cu sur un site lacunaire de la surface
Al (111).
5.1.1 Adsorption de Cu sur la surface propre Al(111)
Le but de cette section est de déterminer le site d'adsorption de Cu le plus
favorable et d'étudier le transfert de charges substrat/adsorbat.
L'atome de cuivre à été adsorbé en site ponté, cfc et hcp sur une surface Al (111).
Au taux de recouvrement choisi (=0.11), la distance entre atomes Cu est dCu Cu =
10:92 Å. La gure (5.1) représente le potentiel électrostatique du slab Al (111) avec
l'atome de Cu adsorbé en site cfc. Le plateau vertical dans la région du vide indique
l'épaisseur de vide choisi dans la cellule de simulation est susant pour éviter toute
interaction entre l'adsorbat et la base du slab.
La gure (5.3) montre le prol d'adsorption de l'atome Cu en site cfc, hcp et
ponté sur une surface Al (111). Sont reportés dans le tableau (5.1) les énergies d'ad-
sorption (Eads) (correspondant au minima des prols d'adsorption), les variations
du travail de sortie () et les variations de géométrie dues à la relaxation du
substrat et de l'adsorbat. Une valeur négative de l'énergie d'adsorption indique que
le système (adsorbat/substrat) est plus stable que lorsque les deux éléments sont
isolés. Ainsi, à 0 K l'adsorption du cuivre est thermodynamiquement exothermique.
Une valeur positive de l'énergie d'adsorption (associée à un minimum sur le prol
d'adsorption) impliquerait une adsorption métastable du cuivre. Comme le montre
la gure (5.4), la relaxation de la surface Al (111) suite à l'adsorption du cuivre
en site ponté est importante. Par souci de clarté, nous continuerons dans la suite
à l'appeler site ponté. An de mieux quantier cette relaxation, nous calculons le
Nombre de Coordination Eectif ECN, qui est la généralisation du nombre de co-
ordination CN. Le calcul de ECN prend en compte les distances interatomiques di,
et à chaque distance di correspond une distance pondérée avec un poids BW(di)
dépendant de la distance moyenne, dw. Selon Pauling, ce poids correspond à la force
de la liaison[132]. Il est estimé par :
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Figure 5.1  Potentiel électrostatique d'un slab Al (111) avec un atome Cu adsorbé
en position cfc. Le trait plein vertical indique la position de la surface. Le trait
vertical en pointillés indique la position de l'adsorbat.
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Figure 5.2  Les sphères noires, vertes et grises représentent les atomes Al de
surface (S), sous-surface (S-1) et sous-sous-surface (S-2). Les cercles en pointillés
représentent les positions des sites d'adsorption cfc, hcp et ponté.


















Dans un polyèdre de coordination régulier, dw est égale à la distance moyenne
da. Dans un polyèdre régulier, ECN est égal à CN. Avec la déformation progressive
du polyèdre, dw évolue. Nous calculons le poids de la liaison BW(di) pour chaque
distance di du polyèdre déformé, fonction de di et dw. Le nombre de coordination





























Table 5.1  Adsorption de l'atome Cu sur une surface Al (111) (sites cfc, hcp et ponté). Eads : énergie d'adsorption.  : Variation
du travail de sortie. dCu;Surf : distance verticale entre Cu et la surface. dCu;Al : distance relaxée aux atomes Al voisins. rAlxy et r
Al
z :
déplacements horizontaux (dans le plan xy) et verticaux (suivant l'axe z) des atomes Al plus proches voisins de Cu (les valeurs
positives indiquent que les atomes s'éloignent de l'atome Cu). ECN : Nombre de Coordination Eectif. Pour l'adsorption en site
ponté, la première série de valeurs correspond aux deux premiers voisins de Cu (Al2 et Al4 dans la gure (5.2)). La seconde série de
valeurs correspond aux seconds voisins de Cu (Al5 et Al6).
Site ads. Eads (eV)  (eV) dCu;Surf (Å) dCu;Al (Å) rAlxy ( Å) r
Al
z (Å) ECN
cfc -3.200 0.091 1.597 2.352 0.109 -0.053 3
hcp -3.209 0.012 1.579 2.338 0.110 -0.064 3
ponté -3.201 0.019 1.462 3.42
ponté (Al2, Al4) 2.288 0.250 0.070
ponté(Al5) 2.581 -0.172 -0.239
ponté (Al6) 2.622 -0.168 -0.229
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Figure 5.3  Prols d'adsorption de l'atome Cu en sites ponté, hcp et cfc.
Pour les trois cas étudiés, il y a une forte adsorption du cuivre sur Al (111) avec
une énergie d'adsorption de -3.20 eV/at.. La distance entre l'atome de cuivre et la
surface varie de 1.46 à 1.59 Å en fonction du site. Les faibles diérences entre les
énergies d'adsorption sur les trois sites ne permettent cependant pas de désigner
un site d'adsorption favorisée. Les faibles valeurs des variations du travail de sortie
() (0.01 à 0.09 eV) indiquent que les systèmes ne sont que très faiblement polarisés
lorsque le cuivre est adsorbé. Ceci est en accord avec les observations de Mayer et
al.[129] qui ont calculé une énergie d'adsorption du cuivre sur une surface Al (100)
simulée par un agrégat de 37 atomes, de -3.52 eV/at. et une distance de 1.45 Å entre
l'atome de cuivre et la surface. D'autres études concernant l'adsorption d'atomes sur
des surfaces Al (111) ont montré par exemple une énergie d'adsorption de l'ordre de
-3.10 eV/at. pour l'adsorption d'un atome Al sur Al (111) (site d'adsorption hcp en
utilisant une fonctionnelle LDA[131]).
Pour les sites à trois voisins, les distances entre l'adsorbat et ses plus proches voisins
sont respectivement de 2.352 Å et 2.338 Å pour les sites cfc et hcp (voir tableau
5.1). La gure (5.4) montre en détail ces relaxations géométriques. Après relaxation
du système, les sites cfc et hcp conservent leurs géométries initiales (ECN=3 ) et les
atomes Al se rapprochent verticalement de l'atome Cu (valeurs négatives de rAlz )
et s'en éloignent légèrement dans le plan (xy) an de lui permettre de s'approcher
de la surface (valeurs positives de rAlxy). Dans le cas de l'adsorption en site ponté, la
relaxation du substrat est plus importante. Les atomes Al plus proches voisins (Al2
et Al4) s'éloignent de Cu pour le laisser s'approcher de la surface, tandis que les
atomes Al seconds voisins (Al5 et Al6) s'en approchent pour tenter de former un site
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Figure 5.4  Vue de prol (première rangée) et vue de dessus (seconde rangée)
de la géométrie des sites d'adsorption avant et après relaxation. Les petites sphères
représentent les atomes Cu. Les grosses sphères représentent les atomes Al premiers
et seconds voisins. (a) Géométrie des sites cfc et hcp après relaxation du système. (b)
Géométrie du site ponté après relaxation du système. Les valeurs des déplacements
atomiques sont données dans le tableau (5.1).
d'adsorption à 4 voisins. Les distances dCu;Al entre l'adsorbat et ses plus proches
voisins sont 2.288, 2.581 et 2.622 Å. La diérence d'environnement géométrique entre
les deux atomes seconds voisins (Al5 et Al6) justie ces distances non symétriques.
La valeur de coordination du site varie de CN=2 avant relaxation (site ponté) à
ECN= 3.42 (proche d'un site à 4 voisins).
An de quantier le transfert de charges entre l'adsorbat et le substrat, nous
avons eectué une analyse de population de Bader [135] similaire à celle utilisée au
chapitre (3). Nous rappelons que pour la molécule Al-Cu nous avions calculé un
transfert de 0.64 électron en faveur de Cu et une distance d'équilibre de 2.28 Å. Les
résultats de cette analyse sont regroupés dans le tableau (5.2). Une valeur négative
de Q indique un gain d'électrons suite à l'adsorption. Pour les trois sites étudiés,
il y a un important transfert de charges du substrat vers l'adsorbat (respectivement
-1.47, -1.08 et -1.15 pour les sites cfc, hcp et ponté). Ces électrons proviennent
principalement des atomes Al plus proches voisins. En raison de la valeur élevée
de ECN pour le site ponté, nous pourrions attendre un transfert de charges plus
important entre l'adsorbat et le substrat et une énergie d'adsorption plus élevée (en
valeur absolue). Or ce n'est pas le cas. Lors de l'interaction entre l'adsorbat et le
substrat, il y a réorganisation du nuage électronique accompagnée d'un transfert de
charges. A l'équilibre des potentiels chimiques des deux systèmes, il y a saturation
des transferts. Nous calculons l'énergie de relaxation de la surface Al (111) liée à
l'adsorption en prenant comme référence, la surface propre Al (111). L'énergie de
relaxation (Esurrlx ) de la surface Al (111) suite à l'adsorption de Cu est dénie par :
Esurrlx = E
def
Al   EpropreAl(111) (5.5)
où EdefAl est l'énergie totale du slab Al (111) déformé sans adsorbat, et E
propre
Al(111) est
l'énergie de la surface Al (111) avant adsorption.
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cfc hcp ponté
Q Voisin Q Voisin Q Voisin
Cu -1.47 -1.08 -1.15
Al1 +0.49 1er +0.36 1er
Al2 +0.49 1er +0.36 1er +0.38 1er
Al3 +0.36 1er
Al4 +0.38 1er
Al5 +0.49 1er +0.30 2nd
Al6 +0.31 2nd
Table 5.2  Variations Q de la charge nette de l'atome Cu et des atomes Al plus
proches voisins, dues à l'adsorption (analyse de Bader). La colonne Voisin indique
l'ordre du voisin Al de l'adsorbat pour les site cfc, hcp et ponté (Voir gure 5.2).
Les valeurs sont en u.a.
Nous calculons respectivement des énergies de relaxation de surface de 0.09 eV, 0.09
eV et 0.35 eV pour les sites cfc, hcp et ponté. Cette énergie de relaxation due à
l'adsorption du cuivre en site ponté peut contribuer fortement à la diminution (en
valeur absolue) de l'énergie d'adsorption. Ceci est en accord avec la forte déformation
de la surface du substrat. Notons que ceci constitue une vision plutôt simpliste du
phénomène car la relaxation du substrat et de l'adsorbat ne peuvent être découplées
de manière aussi simple.
An de mieux comprendre le mécanisme de liaison, nous traçons la variation suivant
l'axe z de la densité de charges moyennée par plan xy (Figure 5.5) :
z = 
Cu=Al(111)
z   (Al(111)z + Cuz ); (5.6)
où z est perpendiculaire au plan de surface ; Cu=Al(111)(z) est la densité de charges
du système adsorbat/substrat et Al(111)(z) est la densité du substrat Al (111) avant
adsorption. Cu(z) est la densité de l'atome Cu isolé.
Sur la gure (5.5) nous pouvons observer un minimum de  autour de la couche
Al de surface pour tous les sites d'adsorption. Ceci indique que le transfert de charges
provient principalement de cette couche de surface. Ce résultat conrme l'analyse
de Bader, attribuant ce transfert aux atomes plus proches voisins de l'adsorbat. Les
électrons se localisent entre la couche de surface et l'adsorbat. Nous remarquons
également que les électrons de cuivre sont mis à contribution dans la formation de
la liaison ; caractéristique des liaisons covalentes. A l'intérieur du slab, nous pouvons
observer des pseudo-oscillations de Friedel écrantant rapidement la charge de l'ad-
sorbat. Ces oscillations sont perceptibles jusqu'à 5 couches sous la surface mettant
en évidence la nécessité d'utiliser un nombre important de matériau dans le slab an
de modéliser correctement les systèmes étudiés. Ces oscillations indiquent également
qu'il n'y a pas de transfert d'électrons des couches profondes vers l'adsorbat.
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Figure 5.5  Variation planaire moyenne de densité de charge suivant l'axe z
induite par l'adsorption de l'atome Cu en sites cfc et ponté. Les traits verticaux
pleins indiquent les positions des couches Al. Le trait vertical en pointillés indique
la position de l'adsorbat.
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5.1.2 Substitution de Cu dans Al (111)
Nous nous sommes ensuite intéressés à l'adsorption du cuivre sur une lacune de
surface. Dans cette conguration il n'existe pas de véritable site d'adsorption après
relaxation : en eet, le cuivre pénètre dans la couche de surface et prend la position
de la lacune. Nous traitons alors un cas de substitution du cuivre en surface. Ce
processus peut se découpler en deux étapes ; une première étape de formation d'une
lacune de l'équilibre thérmodynamique en surface provenant du volume, puis une
étape d'insertion du cuivre sur la position de lacune. Nous calculons l'énergie de







où EvacAl(111) est l'énergie totale d'un slab Al (111) avec une lacune en surface et
EpropreAl(111) est l'énergie totale d'une surface nue Al (111). N est le nombre d'atome Al
dans le slab sans lacunes.
L'énergie de formation de la lacune est estimée à Evacf = 0:562 eV/at.. Ce résultat
est en très bon accord avec le résultat de Neugebauer et al.[128] qui ont calculé une
énergie de formation d'une lacune dans une surface de Al (111) de 0.568 eV/at. en
utilisant la fonctionnelle LDA, un slab de 7 couches de matériau non relaxé.
Une fois la lacune formée, l'atome Cu s'insère dans la surface. On dénit l'énergie










où EslabCu=Al(111) est l'énergie totale du slab Al (111) relaxé avec un atome Cu substitué
en surface et EvacAl(111) est l'énergie totale d'un slab Al (111) avec une lacune en
surface. EatomCu est l'énergie totale d'un atome Cu isolé.
Nous trouvons une valeur d'énergie d'insertion de -5.19 eV/at.. An de calculer
une énergie d'adsorption du cuivre sur la lacune, nous tenons compte de l'énergie










L'énergie d'adsorption du cuivre vaut alors -4.63 eV/at.. Comparé aux sites d'ad-
sorptions cfc, hcp et ponté, le site d'adsorption lacunaire est donc le plus stable. La
distance du cuivre à ses 6 premiers voisins en couche de surface (S) est dCu;Al = 2:781
Å. Il y a un transfert de 1 électron des atomes Al de la première et seconde couche
du slab vers Cu.
Ce résultat est en accord avec une étude antérieure de Lacaze-Dufaure et al. met-
tant en évidence un transfert de 0.96 électrons vers le cuivre (fonctionnelle GGA.
Approche agrégat).[136]
La variation de la densité de charges moyennée dans un plan (xy) et fonction
de l'axe z perpendiculaire à la surface montre que le transfert de charges provient
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Figure 5.6  Variation de la densité de charges moyennée dans un plan (xy) et
fonction de l'axe z perpendiculaire à la surface, induite par l'adsorption de Cu sur
une lacune sur la surface Al (111). Les traits verticaux pleins indiquent les positions
des couches Al. Le trait vertical en pointillés indique la position de l'adsorbat.
principalement des couches de surface et de sous surface, confortant le résultat de
l'analyse de population de Bader.
L'adsorption du cuivre sur une surface Al (111) montre que les sites cfc, hcp et
ponté sont équivalents. L'énergie d'adsorption est importante et on observe un gain
d'environ un électron en faveur du cuivre provenant principalement de la couche Al
de surface. L'adsorption du cuivre sur une lacune entraîne quand à lui une insertion
du cuivre dans la surface avec une énergie d'adsorption plus importante que celle des
autres sites. Cette conguration est semblable à celle étudiée lors de la ségrégation
de surface de Cu à la limite dilution innie (116 atomes Al plus 1 atome Cu. Voir
(4.1.1)) où nous avons montré qu'à faible concentration, la position la plus favo-
rable pour le cuivre est en sous surface (S-1). Nous pouvons donc penser que lors de
l'adsorption du cuivre sur une surface Al (111), celui-ci va s'adsorber préférentielle-
ment au dessus d'une lacune, s'insérer dans la surface puis s'enterrer en sous-surface
(S-1). Ce comportement est à corréler aux observations expérimentales mettant en
évidence la diusion du cuivre sous la surface de Al (111) lors de processus de dépôt
de Cu sur Al(111)[137, 138].
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Table 5.3  Adsorption de l'atome O sur une surface Al (111) (sites cfc, hcp et
lacunaire). Eads : énergie d'adsorption ;  : Variation du travail de sortie ; dO;Surf :
distance verticale entre O et la surface ; dO;Al : distance relaxée aux atomes Al
voisins ; rAlxy et r
Al
z : déplacements verticaux (dans le plan xy) et verticaux (suivant
l'axe z) des atomes Al plus proches voisins de O (les valeurs positives indiquent que
les atomes s'éloignent de l'atome O).
Site ads. Eads (eV)  (eV) dO;Surf (Å) dO;Al (Å) rAlxy (Å) r
Al
z
cfc -7.147 0.003 0.777 1.838 0.057 -0.114
hcp -6.788 0.003 0.719 1.840 0.075 -0.102
Lacunaire -6.068 0.105 0.974 1.729 -0.089 -0.163
5.2 Adsorption de l'oxygène atomique sur la surface Al(111)
Le but de ce chapitre est d'évaluer l'inuence de la présence de Cu dans une
surface Al(111) sur l'énergie d'adsorption de O. Nous commençons cette section par
l'étude de l'oxygène sur une surface propre Al (111). Les résultats obtenus serviront
dans la suite de référence. Nous adsorbons l'oxygène atomique sur un site cfc et hcp
ainsi qu'au dessus d'une lacune en surface (gure 5.7). Les énergies d'adsorption, les
variations du travail de sortie ainsi que les relaxations géométriques sont détaillées
dans le tableau (5.3). Après relaxation, le nombre de coordination eectif pour les
sites à trois voisins et pour le site d'adsorption lacunaire est respectivement ECN
3.00 et ECN2.03.
Nous trouvons une forte adsorption de l'oxygène sur une surface propre Al (111)
(respectivement -7.147 eV/at. et -6.788 eV/at. pour les sites d'adsorption cfc et hcp).
La distance dO Al est évaluée après relaxation à 1.84 Å pour les sites à trois voisins
et le site cfc est le plus favorable. Ces résultats sont en très bon accord avec les
résultats théoriques de la littérature (-6 à -10 eV/at. en utilisant une fonctionnelle
LDA, pour une distance de l'ordre de 0.86 Å[76, 127, 139, 53, 140, 136]). Les valeurs
de rAlxy, r
Al
z and dO;Surf dans le tableau (5.3) montrent que pour les deux sites cfc
et hcp, lorsque l'atome O s'approche de la surface du slab les atomes Al formants
le site à 3 voisins s'écartent dans le plan (xy) an de permettre à l'adsorbat de
s'approcher de la surface. Au dessus de la lacune, l'énergie d'adsorption est évaluée
à -6.068 eV/at. Comme l'indique la gure (5.7), la relaxation du système fait que
l'atome O se retrouve en position cfc déformé (ECN2).
Le tableau (5.4) montre la variation Q des charges nettes sur l'atome O et ses
plus proches voisins Al due à l'adsorption (analyse de Bader). Nous comptabilisons
un transfert de 1.6 à 1.7 électrons de la surface métallique vers l'atome d'oxygène.
Ce transfert est très similaire à celui calculé pour la molécule Al2O (gain de 1.64
électrons sur l'atome O). Ce résultat pourrait laisser penser que l'atome O et ses
plus proches voisins se comportent de manière similaire à un système moléculaire.
Cependant, l'étude de la molécule Al2O indique une distance dAlO d'équilibre de
1.703 Å. Or l'adsorption de O sur un site lacunaire indique une distance d'équilibre
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Figure 5.7  Adsorption de l'atome O sur une lacune de surface Al (111). Les
sphères noires, vertes et grises indiquent les atomes Al en positions de surface (S),
sous surface (S-1) et sous-sous surface (S-2). La sphère rouge représente l'atome O.
(a) avant relaxation. (b) après relaxation.
Table 5.4  Variations Q de charges nettes sur l'atome O et les atomes Al plus
proches voisins, dues à l'adsorption (analyse de Bader). La colonne Voisin indique
l'ordre du voisin Al de l'adsorbat pour les site cfc, hcp et lacunaire (Voir gure 5.4).
Les valeurs sont en u.a.
cfc hcp lacunaire
Q Voisin Q Voisin Q Voisin
O -1.73 -1.76 -1.60
Al2 0.67 1er 0.63 1er
Al3 0.89 1er
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dAl O de 1.729 Å, mettant en évidence l'inuence du substrat dans ce type d'étude.
Pour comparaison, Zhukovskii et al.[140] ont étudié l'adsorption de O sur une sur-
face Al (111) en site cfc et hcp et à un taux de recouvrement =0.25 (0.11 dans
notre étude). Ils ont mis en évidence un transfert de 0.9 électrons vers l'oxygène et
une distance de 0.77 à 0.79 Å de l'atome O à la surface Al (111). A un taux de
recouvrement aussi élevé, les interactions entre atomes O ne sont plus négligeables,
justiant la diérence par rapport à nos résultats.
Nous avons également tracé la variation de densité de charges moyennée sur un plan




z   Al(111)z   Oz (5.10)
où z est perpendiculaire au plan de surface ; O=Al(111)(z) est la densité de charges
du système adsorbat/substrat et Al(111)(z) est la densité de charges du substrat Al







































Figure 5.8  Variation de la densité de charges moyennée dans un plan (xy) et fonction de l'axe z perpendiculaire à la surface,
induite par l'adsorption de l'atome O en sites cfc, hcp et lacunaire. Les traits verticaux pleins indiquent les positions des couches
Al. Le trait vertical en pointillés indique la position de l'adsorbat.
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Figure 5.9  Sites d'adsorption de l'atome O sur une surface d'alliage AlCu. (a)
cfc Cu en S-2 (b) hcp Cu en S-1 (c) cfc Cu en S
De manière similaire à l'adsorption de Cu sur Al (111), la variation de la densité
de charges montre que la redistribution de charges aecte principalement les couches
de surfaces et celle contenant l'adsorbat. Les charges sont concentrées principalement
entre la couche de surface et l'adsorbat, caractéristique des liaisons iono-covalentes,
en bon accord avec les valeurs élevées d'énergies de liaison.
5.3 Adsorption de l'oxygène atomique sur une surface
d'alliage Al-Cu
Nous avons montré précédemment que la position de sous surface (S-1) était la
plus favorable à la ségrégation du cuivre en surface. Nous avons montré également
que le site d'adsorption le plus favorable d'un atome O sur une surface Al (111)
était le site cfc. An d'estimer l'inuence de la présence du cuivre sur l'adsorption
de l'oxygène, nous étudions dans cette section l'adsorption de O sur plusieurs sites ;
i) O adsorbé au dessus d'un atome de Cu substitué en surface (Au dessus Cu en
S ), ii) Cu substitué en surface et O adsorbé en site cfc constitué de deux atomes
Al et un atome Cu (cfc Cu en S ), iii) Cu substitué en S-1 et O adsorbé en position
hcp au dessus de Cu (hcp Cu en S-1 ), et enn iv) Cu substitué en S-2 et O adsorbé
verticalement au dessus de Cu (cfc Cu en S-2 ), (voir gure 5.9).
La conguration initialement (i), où O est adsorbé au dessus d'un atome de Cu
substitué en surface (Au dessus Cu en S ) subit une relaxation qui conduit à la même
géométrie que pour la conguration (ii), soit une énergie minimale pour l'oxygène en
site cfc constitué de deux atomes Al et de l'atome Cu. La conguration (i) ne sera
donc plus considéré dans la suite. Le tableau (5.5) donne les valeurs des énergies
d'adsorption de O ainsi que les variations du travail de sortie pour les diérentes
congurations étudiées. Les propriétés géométriques sont quant à elles consignées
dans le tableau (5.6). Le nombre de coordination eectif ECN a une valeur de 3.0,
3.0 et 2.34 pour respectivement les sites d'adsorption cfc Cu en S-2, hcp Cu en S-1
et cfc Cu en S. Il est clair que pour tous les sites d'adsorption, et pour toutes les
positions du cuivre, la présence de celui ci n'est pas favorable à l'adsorption de O,
diminuant son énergie d'adsorption. La plus forte variation de l'énergie d'adsorption
5.3. Adsorption de l'oxygène atomique sur une surface d'alliage Al-Cu101
Table 5.5  Energie d'adsorption (Eads) et variation de travail de sortie () pour
l'adsorption de O sur une surface d'alliage Al-Cu. Les sites d'adsorption sont ceux
décrits dans le texte.
Site d'adsorption Eads (eV/at.)  (eV)
cfc Cu en S -6.19 -0.076
hcp Cu en S-1 -6.63 -0.002
cfc Cu en S-2 -6.95 -0.010
Table 5.6  Adsorption de O sur une surface d'alliage AlCu (les sites d'adsorption
sont ceux décrits dans le texte) ; dO;Surf : distance verticale entre O et la surface du
slab. rMxy et r
M
z : déplacements horizontaux (dans le plan xy) et verticaux (suivant
l'axe z) des atomes M (M= Al,Cu) plus proches voisins de O (des valeurs positives
indiquent que les atomes s'éloignent de l'atome O).
Site d'adsorption dO;M (Å) dO;Surf (Å) rMxy (Å) r
M
z
cfc Cu en S 1.775 (2.135) 0.712 -0.041 (0.190) -0.145
hcp Cu en S-1 1.829 (3.232) 0.667 0.074 (0.00) -0.088 (0.158)
cfc Cu en S-2 1.838 (5.313) 0.774 0.054 (0.00) -0.024 (-0.055)
est observée lorsque le cuivre est directement en contact avec l'atome O. L'inuence
de l'atome Cu diminue lorsque la distance O-Cu augmente. En eet, le système
est plus stable lorsque les interactions Cu-O sont minimisées. Comparé au cas de
l'adsorption de O sur un site cfc d'une surface Al (111) propre (Eads= -7.14 eV/at.),
la présence de Cu diminue l'énergie d'adsorption de respectivement 0.95 eV/at., 0.56
eV/at. et 0.24 eV/at. (en valeur absolue) lorsqu'il est en surface, en (S-1) et en (S-2).
Les valeurs des variations des charges nettes sur l'atome O, ses plus proches
voisins Al et l'atome Cu sont consignées dans le tableau (5.7) (analyse de Bader).
Cette variation est calculée pour les atomes du substrat comme suit :
Qx = Qx(O=AlCu) Qx(AlCu) (5.11)
où Qx(O=AlCu) est la charge sur l'atome (x) lorsque O est adsorbé et Qx(AlCu)
est la charge de l'atome (x) dans le matériau sans adsorbat. Comparé au cas de
l'adsorption de O sur une surface propre Al (111), les transferts de charges vers
l'atome O sont identiques lorsque le cuivre est en (S-1) et (S-2). Lorsque le cuivre
est en surface (cfc Cu en position S ), le transfert entre l'atome Cu et l'atome O
est plus faible que celui entre les atomes Al et O entraînant un plus faible transfert
global d'électrons vers l'oxygène par rapport aux deux autres sites d'adsorption. Ce
résultat est en accord avec l'étude de Lacaze-Dufaure et al.[136] qui trouve une va-
riation de charge équivalente lorsque l'atome O est adsorbé sur un agrégat CuAl30
où l'atome Cu est substitué en surface. Nous mettons en évidence que l'inuence du
cuivre sur l'oxygène est à courte portée. Celui-ci ne semble contribuer au transfert
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Table 5.7  Variations de charges nettes Q sur l'atome O et les atomes Al (Cu)
plus proches voisins lors de l'adsorption de O (analyse de Bader). Pour la con-
guration cfc Cu en S : Cu, Al2, and Al6 sont les atomes plus proches voisins de
O. Pour la conguration hcp Cu en S-1 : Al2, Al4 and Al5 sont les atomes plus
proches voisins de Cu. Pour la conguration cfc Cu en S-2 : Al2, Al4 and Al6 sont
les atomes plus proches voisins de Cu. Les atomes AlM suivent la numérotation de
la gure (5.9). Les valeurs sont en u.a.
cfc Cu en S hcp Cu en S-1 cfc Cu en S-2
Q Voisin Q Voisin Q Voisin
O -1.56 -1.76 -1.73
Cu 0.24 1er
Al2 0.73 1er 0.61 1er 0.64 1er
Al4 / 0.61 1er 0.64 1er
Al5 0.61 1er
Al6 0.73 1er 0.64 1er
de charges que lorsqu'il est directement lié à l'oxygène.
La gure (5.10) montre la variation de la densité de charges moyennée dans un
plan (xy) et fonction de l'axe z perpendiculaire à la surface, calculée par :
z = 
O=AlCu(111)
z   AlCu(111)z   Oz (5.12)

O=AlCu(111)
(z) est la densité de charges du système adsorbat/substrat et 
AlCu(111)
(z) est
la densité de charges de la surface d'alliage AlCu (111). O(z) est la densité de charges
de l'atome O isolé.
La densité de charges sur le système nal est localisée principalement entre la couche











































3Figure 5.10  Variation de la densité de charges planaire moyenne suivant l'axe z, induite par l'adsorption de O en site cfc Cu en
S (a), hcp Cu en S-1 (b) et cfc Cu en S-2 (b). Les traits verticaux pleins indiquent les positions des couches Al. Le trait vertical en
pointillés indique la position de l'adsorbat.
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L'analyse de ces résultats peut se faire de deux manières ; du point de vue de
l'adsorption de O en présence de Cu ou du point de vue de la ségrégation de Cu
en présence de O. Ainsi, nous pouvons conclure que la présence de Cu dans le
substrat diminue l'adsorption de O sur une surface Al (111). Plus les deux atomes
sont proches, moins stable est le système.
5.4 Coadsorption de Cu et O sur la surface Al(111)
Dans la section précédente, nous avons vu que l'énergie d'adsorption de l'oxygène
sur une surface d'alliage Al-Cu était fortement diminuée en valeur absolue, par
rapport à l'adsorption de O sur une surface propre Al (111). Dans cette dernière
partie, nous allons étudier la coadsorption de O et Cu sur une surface propre Al
(111) an de déterminer si l'énergie d'adsorption de O varie signicativement de la
situation où le cuivre est substitué en surface ou en sous-surface.
Nous avons vu précédemment que le site cfc était le plus favorable à l'adsorption
de O sur une surface propre Al (111). Dans le cas de l'adsorption de Cu, les sites
cfc, hcp et ponté sont tous équivalents. Nous avons choisi d'adsorber O en site cfc
(le site le plus favorable) et coadsorbé Cu en site cfc et hcp. Nous avons également
adsorbé l'atome O en site hcp an de s'assurer que ce site n'est pas favorisé par la
présence du cuivre (gure 5.11).
Dans la suite, nous notons conguration 1, le système avec les atomes O et Cu
adsorbés en sites cfc. Les atomes Al plus proches voisins de l'atome O sont alors
Al1, Al2 et Al5 et ceux plus proches voisins de l'atome Cu sont Al2, Al4 et Al6. La
conguration 2 correspond au système avec l'atome O adsorbé en site hcp et l'atome
Cu adsorbé en site cfc. Les atomes Al plus proches voisins de O sont alors Al2, Al4
et Al5 et les plus proches voisins de l'atome Cu sont Al2, Al4 et Al6. Enn, la
conguration 3 correspond au système avec l'atome O adsorbé en site cfc et l'atome
Cu adsorbé en sites hcp. Les atomes Al plus proches voisins de O sont alors Al2, Al4
et Al6 et les plus proches voisins de l'atome Cu sont Al2, Al4 et Al5. (Voir gure
5.11).
Les énergies d'adsorption de l'atome O sur une surface Al (111) en présence de
l'atome Cu préalablement adsorbé en position cfc et hcp sont présentées dans le
tableau (5.8). Ces énergies sont calculées comme suit :







où Etot(O-Cu/Al111) est l'énergie totale du slab Al (111) avec Cu-O coadsorbés
sur la surface, Etot(Cu=Al111) est l'énergie totale du système (Cu/Al(111)) relaxé
et Eisolétot (O) est l'énergie d'un atome O isolé. Cette expression fait apparaître dans
le calcul de l'énergie d'adsorption, l'énergie totale de l'adsorption du cuivre sur
une surface Al (111) comme une référence de calcul. L'énergie d'adsorption ainsi
calculée est spécique à l'adsorption de O sur une surface Al (111) contenant un
atome Cu adsorbé en sur surface. Ceci correspond au calcul eectué où nous sommes
partis de la conguration à l'équilibre d'un atome Cu adsorbé sur une surface Al
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(111) (section 5.1.1) et avons co-déposé un atome Al. La structure a par la suite
était relaxée. Nous avons également calculé l'énergie d'adsorption de l'atome Cu
en prenant pour référence l'énergie totale du slab {O/Al(111)}. Dans ce cas cette
énergie est calculée par :







où Etot(O   Cu=Al111) est l'énergie totale du slab Al (111) avec Cu-O coadsorbés
sur la surface, Etot(O=Al111) est l'énergie totale du système (O/Al(111)) relaxé et
Eisolétot (Cu) est l'énergie d'un atome Cu isolé.
Sont également présentées dans le tableau (5.8) les variations du travail de sortie et























Table 5.8  Coadsorption des atomes Cu et O sur une surface Al(111). Cu et O sont adsorbés en site cfc ou en site hcp. EMads :
énergie d'adsorption de l'atome M (M=O : calcul avec l'équation (5.13). M=Cu : calcul avec l'équation (5.14)).  : Variation du
travail de sortie. dO;Cu, dO;Al, dO;Surf , dCu;Alet dCu;Surf : distances relaxées.
Site ads. Cu Site ads. O EOads (E
Cu
ads) (eV)  (eV) dO;Cu(Å) dO;Surf (Å) dO;Al (Å) dCu;Surf (Å) dCu;Al (Å)
O
cfc cfc -7.14 (-3.20) -0.07 3.717 0.801 1.830 1.432 2.290
cfc hcp -6.44 (-2.50) -0.005 2.624 0.646 1.804 1.712 2.270
hcp cfc -6.15 (-2.56) -0.045 2.538 0.625 1.810 1.590 2.260
sans Cu cfc -7.15 0.003 / 0.777 1.838 / /
sans Cu hcp -6.78 0.003 / 0.719 1.840 / /
Cu dans S cfc -6.19 -0.076 2.135 0.712 1.775 0.205 2.489
cfc sans O -3.20 0.09 / / / 1.597 2.352
hcp sans O -3.21 0.01 / / / 1.579 2.338
ponté sans O -3.20 0.02 / / / 1.462 2.288
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Figure 5.11  Coadsorption des atomes O et Cu sur une surface Al(111) (géométrie
relaxée). (a) : (conguration 1) O et Cu sont adsorbés initialement en sites cfc.
(b) (conguration 2) O est adsorbé initialement en site hcp et Cu en site cfc. (c)
(conguration 3) O est adsorbé initialement en site cfc et Cu en site hcp. La sphère
rouge représente l'atome O. La petite sphère représente l'atome Cu. Les sphères
grises représentent les atomes Al.
La gure (5.11) montre la géométrie des systèmes après relaxation.
Les énergies d'adsorption de l'oxygène sur la surface Al (111) en présence d'un atome
Cu adsorbé montre que la conguration 1, soit l'atome O adsorbé en position cfc et
l'atome Cu initialement en position cfc est la plus stable. C'est la conguration où
les atomes O et Cu sont les plus éloignés (dO;Cu=3.717 Å).
Pour les congurations 2 et 3, le tableau (5.8) montre clairement que l'interaction
entre l'atome O et l'atome Cu n'est pas favorable à leur coadsorption comparée à
une adsorption séparée. La diminution de l'énergie d'adsorption est de l'ordre de
0.7 eV/atm et de 0.3 à 1 eV/at. our Cu et O respectivement. La conguration 3 où
les atomes Cu et O sont les plus proches (dO;Cu=2.538 Å) est la plus défavorable.
Il faut cependant noter que la coadsorption induit des distances dO;Al plus courtes
que lorsque les 2 atomes sont adsorbés seuls. C'est la distance dCu;Al qui est la plus
modiée (-3 % contre -1 % pour dO;Al).
La variation Q des charges sur les atomes est calculée comme suit :
QM = QM (O   Cu=Al(111)) QM (isolé) (5.15)
Cette variation de charges Q (voir tableau 5.9) sur les adsorbats indique que
l'atome ne gagne pas d'électron par rapport à la situation où il est adsorbé seul sur
Al (111). Par contre le transfert de charges vers l'atome Cu est diminué quand O est
adsorbé simultanément sur Al (111). Cela est cohérent avec l'électronégativité plus
forte de O par rapport à Cu. La relaxation de la surface du substrat a donc pour
eet de diminuer (en valeur absolue) les énergies d'adsorption des deux atomes. Ce
comportement est similaire à celui observé lors de l'adsorption de l'oxygène sur une
surface d'alliage AlCu. L'inuence du cuivre est donc bien de courte portée.
La gure 5.12 montre (z), la variation de densité de charges moyennée dans
le plan (xy) suivant la direction z perpendiculaire à la surface, liée à la coadsorption
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Conguration 1 Conguration 2 Conguration 3
Q Voisin Q Voisin Q Voisin
O -1.73 -1.73 -1.72
Cu -1.23 -0.79 -0.74
Al1 0.69 1er (3ième)
Al2 0.95 1er (2ième) 0.80 2ième (2ième) 0.79 2ième (2ième)
Al4 0.29 2ième (1er) 0.80 2ième (2ième) 0.79 1er (2ième)
Al5 0.66 1er (3ième) 0.53 1er (4ième) 0.33 3ième (1er)
Al6 0.41 3ième (1er) 0.29 3ième (1er) 0.64 1er (3ième)
Al7 0.27 2ième (2ième) 0.13 4ième (3ième)
Al8 0.13 4ième (4ième)
Al9 -0.10 3ième (3ième) 0.10 4ième (4ième)
Table 5.9  Variations Q de charges nettes sur les atomes Cu, O et les atomes Al
plus proches voisins, liées au processus d'adsorption (analyse de Bader). La numé-
rotation des atomes Al est celle de la gure (5.11). Conguration 1 : O et Cu sont
adsorbés en sites cfc. Conguration 2 : O est adsorbé en site hcp et Cu en site cfc.
Conguration 3 : O est adsorbé en site cfc et Cu en site hcp. La colonne Voisins
représente l'ordre des atomes Al voisins de l'atome O (Cu). Les valeurs sont en u.a.
de l'oxygène et du cuivre dénie par :
z = 
O Cu=Al(111)
z   Al(111)z   Oz   Cuz (5.16)
où O Cu=Al(111)(z) est la densité de charges du système adsorbés avec O et Cu, 
Al(111)
(z)
est la densité de charges du substrat Al (111) sans adsorbat et O(z) et 
Cu
(z) sont
respectivement les densités de charges des atomes isolés O et Cu. Comme l'indique
l'analyse de population de Bader, la principale contribution au transfert de charges
provient de la couche de surface. Les énergies d'adsorption élevées et la localisation
des électrons entre la couche de surface et la couche contenant les adsorbats est


































Figure 5.12  Variation de densité de charges moyennée dans le plan (xy) suivant la direction z perpendiculaire à la surface, liée
à la coadsorption de l'oxygène et du cuivre sur la surface Al (111). (a) O et Cu sont adsorbés en site cfc. (b) O est adsorbé en site
hcp et Cu en site cfc. (c) O est adsorbé en site cfc et Cu en site hcp. Les traits pleins marquent les positions des couches Al relaxées.
Les traits en pointillés marquent les positions des atomes adsorbés.
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5.5 Conclusion
Nous avons montré dans ce chapitre que l'adsorption d'atomes Cu et O sur une
surface Al (111) est stable avec des énergies d'adsorption élevées accompagnées d'un
transfert de charges de la surface du substrat vers l'adsorbat et une région de densité
de charges maximale entre la couche de surface et l'adsorbat. Ceci nous permet de
mettre en avant le caractère covalent et iono-covalent des liaisons adsorbat/substrat.
L'adsorption de l'atome Cu sur la surface Al (111) sur un site cfc, hcp ou ponté se
fait avec une forte énergie d'adsorption. Cependant, les faibles variations d'énergies
entre les diérents sites ne permet pas de déterminer le plus favorable à l'adsorption.
Lorsqu'il est adsorbé au dessus d'une lacune (le cuivre s'insère en surface) et l'énergie
d'adsorption augmente (en valeur absolue) par rapport à celles des autres sites.
L'oxygène atomique va quant à lui s'adsorber sur une surface Al (111) avec une
énergie d'adsorption plus élevée que celle du cuivre et sera plus stable en site cfc.
Nous avons mis en évidence que la présence du cuivre dans le substrat diminue
l'énergie d'adsorption de l'oxygène. En eet, plus la distance entre les deux atomes
diminue, plus faible sera l'adsorption de l'oxygène sur le métal. Ceci est conrmé
par l'étude de la coadsorption des atomes O et Cu sur la surface Al (111). L'énergie
d'adsorption de O est diminuée de 0.7 eV/at. par rapport à la situation où il est
adsorbé seul. L'énergie d'adsorption du cuivre sur Al (111) est quant à elle diminuée
de 0.3 à 1 eV/at. (en valeur absolue) lors de la présence de O sur la surface. Cela
nous conduit à penser qu'expérimentalement à basse température, la formation de
la couche protectrice d'alumine (Al2O3) sera plus dicile à cause de la présence
de l'atome Cu. De la même manière, il sera dicile de déposer du cuivre sur une
surface Al (111) d'une part car celui-ci aura tendance à s'insérer en surface puis se
mettre en (S-1). En présence d'oxygène cette adsorption n'en sera que plus faible.
Conclusion
L'aluminium sous toutes ses formes a été largement étudié par le passé, tant
expérimentalement que théoriquement. Néanmoins, peu d'études ab initio ont été
menées sur les systèmes où il est allié à des métaux de transition, malgré la diversité
des propriétés qu'ils peuvent présenter et leur intérêt industriel certain. L'analyse
ne des propriétés de volume et de surface d'alliages à base aluminium nécessite
conjointement des observations expérimentales et des modélisations théoriques. La
complexité des phases d'alliages complexes métalliques (CMA) notamment impose
une connaissance poussée de la densité électronique de surface de ces composés
an d'en analyser les propriétés. La collaboration expérience-théorie est alors indis-
pensable à leur caractérisation. Néanmoins, cette complexité cristallographique des
(CMA) met en interaction un nombre important d'atomes par maille élémentaire.
L'étude d'alliages AlCu à faible concentration en cuivre constitue un premier pas
dans la compréhension des interactions Al-Cu menant à la formation des CMA. La
méthode ab initio mise en ÷uvre dans ce travail, reposant sur le formalisme théo-
rique de la fonctionnelle de la densité, s'est révélée être une méthode d'investigation
performante pour l'étude des propriétés électroniques et de la réactivité de surface
d'alliages aluminium-cuivre à faible concentration en cuivre.
L'étude préliminaire que nous avons réalisée sur les atomes isolés, les cristaux
purs et les surfaces a montré que les fonctionnelles d'échange et de corrélation LDA-
CA et GGA-PBE ainsi que les pseudopotentiels grands c÷urs choisis conduisent à
des résultats en très bon accord avec les données expérimentales et à une précision
au moins égale à celle des calculs théoriques antérieurs issus de la littérature. L'uti-
lisation de deux approximations diérentes pour la fonctionnelle d'échange et de
corrélation (GGA et LDA) a permis de s'assurer de l'indépendance des interpréta-
tions issues des résultats vis-à-vis de la fonctionnelle utilisée. L'étude des surfaces
propres a montré une grande dépendance des énergies de surface vis-à-vis des eets
de taille quantique. Les oscillations à longue portée de la densité électronique dans
l'aluminium ont imposé l'utilisation de cellules de simulation contenant un nombre
important de couches de matériau an de reproduire dèlement et conjointement
les propriétés de la surface et du volume (Chapitre 2). L'utilisation de slabs asy-
métriques a réduit sensiblement les temps de calcul puisque seul un nombre limité
de couches est libre de relaxer. Cela a de plus permis d'étudier les phénomènes de
ségrégation planaire du cuivre et le processus d'adsorption d'atomes (Cu, O) sur un
seul côté du slab.
L'étude de systèmes mixtes de taille moléculaire a permis de mettre en évidence
que l'oxygène se comporte comme un accepteur d'électrons lors de la formation des
molécules AlO, CuO, AlOAl, CuOAl... Ce comportement est lié à l'électronégativité
des atomes rentrant dans la composition de la molécule et nous avons quantié ces
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transferts (analyse de population de Bader). Les liaisons créés sont de type iono-
covalentes. La substitution d'un atome de cuivre à l'aluminium en phase volumique
a permis d'observer à 0 K et à la limite de dilution innie une faible tendance à la
formation d'une solution solide par rapport aux métaux purs. Cette solution solide
est cependant légèrement instable par rapport à la démixtion en aluminium pur et
composé déni Al2Cu (Chapitre 3).
Il a été montré expérimentalement que l'augmentation de la concentration ato-
mique en cuivre dans la solution solide  du diagramme des phases Al-Cu mène à
la formation d'agrégats de cuivre dans les plans (100) puis à la formation de zones
dites de Guinier Preston (GP). An d'approcher ce comportement expérimental,
nous avons examiné le dopage par Cu de surfaces Al (111) et Al (100) pour déter-
miner l'eet de la surface sur la ségrégation planaire du cuivre. A faible dilution
(xCu = 1=9) dans une surface Al (111), le cuivre ségrège dans la couche de sous sur-
face. Pour conforter ce résultat, nous avons estimé les trois force thermodynamiques
indépendantes prises en compte dans un modèle simple d'interaction de paires limité
aux premiers voisins et qui sont i) la force motrice liée à l'énergie de surface, ii) la
force motrice liée à l'énergie de mélange et iii) la force motrice liée aux contraintes
de surface. Ces trois forces ne mènent pas au même résultat, rendant impossible
avec ce modèle simple de prédire si la ségrégation se fait en volume ou proche de
la surface. La prise en compte d'une pondération associée à chacune de ses forces
et de leur interaction, ainsi que de leur évolution en fonction de la position de la
couche dopée dans le slab pourrait conduire à un modèle d'interaction de paires plus
complexe et donc plus précis donnant un résultat en accord avec nos calculs.
En augmentant la concentration en Cu dans une couche (xCu  1=2), la ségréga-
tion est favorisée en sous sous-surface, avec de fortes déformations des deux couches
voisines du cuivre. Le gain (en valeur absolue) d'énergie de ségrégation est attribué
à la diminution des contraintes élastiques liées à la présence du cuivre dans le slab.
En eet, lorsque la couche fortement dopée est en (S-2), une relaxation importante
du réseau est possible.
Les zones de GP se développent en couches (100) dans une matrice Al (111). Nous
avons modélisé ses zones par des petits agrégats de trois atomes Cu distribués sur
deux couches suivant le plan (100) dans un slab Al (111). Ce modèle représentant
les premières étapes de formation de zones de GP suit la même tendance que le reste
de notre étude sur la ségrégation, c'est à dire une ségrégation en sous surface loin
du volume (Chapitre 4).
La réactivité de surface d'alliages a constitué le deuxième volet de ce travail de
thèse. En eet, la formation d'une couche d'alumine Al2O3 est capitale dans le choix
de l'utilisation de l'aluminium industriellement. Cependant en présence de cuivre sa
croissance est perturbée dès les premiers stades de sa formation. An de comprendre
ce phénomène, nous avons donc complété ce travail de thèse en traitant la réactivité
de la surface Al (111) vis à vis de Cu et O (Chapitre 5). Pour tous les cas étudiés,
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l'adsorption est exothermique et se fait par la formation de liaisons iono-covalentes.
Comme pour le cas des molécules isolés, le transfert de charges se fait de l'atome à
plus faible électronégativité vers celui à plus haute électronégativité. L'adsorption
du cuivre sur une surface Al (111) s'est avérée très stable en site cfc, hcp et ponté.
Les faibles variations d'énergies d'adsorption n'ont pas permis de sélectionner un
site d'adsorption par rapport aux autres. L'adsorption sur une lacune à montré ce-
pendant que le cuivre s'insérait dans la surface. Combinant ce résultat aux résultats
de la ségrégation nous pouvons prédire qu'à basse température le cuivre s'adsorbera
en site lacunaire avant de migrer en sous surface. Nous avons montré que l'adsorp-
tion de l'oxygène sur une surface AlCu diminuait l'énergie d'adsorption de l'atome
O et nous avons mis en évidence une relation directe entre les distances Cu-O et
énergie d'adsorption de O. De la même manière, la coadsorption des deux atomes
est défavorable pour l'atome O et l'atome Cu en comparaison au cas ou les deux
atomes sont adsorbés indépendamment.
Des études complémentaires sont en cours par l'intermédiaire des membres de
l'ANR auquel est associé ce travail de thèse. Du point de vue de la ségrégation du
cuivre dans l'aluminium, une étude utilisant une méthode Monte-Carlo permettrait
de compléter ce modèle en y ajoutant les eets de la température. Cela permettrait
de déterminer si les eets de températures favorisent la ségrégation du cuivre en
surface, diminuant ainsi l'adsorption de l'oxygène. Au contraire, la prise en compte
de la température pourrait faciliter la diusion du cuivre dans le volume.
Certains CMA, tel (Al4Cu9), ont l'intérêt de ne pas présenter de reconstruction de
surface. Des calculs ab initio sont actuellement en cours pour adsorber des atomes
O et des petites molécules sur leurs surfaces. La présence d'une forte concentration
de cuivre en surface devrait conduire à une adsorption de l'atome O moins forte que
sur l'aluminium pur.
Par ailleurs, il est expérimentalement très dicile de déposer du cuivre sur de l'alu-
minium. Celui-ci a une tendance à diuser dans le volume comme nous l'avons
montré ou à croître de manière colonnaire. Une étude théorique sur l'adsorption et
la croissance d'agrégats de cuivre sur une surface Al (111) avec et sans défaut de
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